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1. Resumen 
 
En el presente estudio se evalúa el comportamiento a fluencia en tibio y en caliente de 
un acero calidad ARMCO, teniendo en cuenta el diferente magnetismo que presenta en 
función de las condiciones de deformación. En este sentido, pocas investigaciones versan 
sobre el tratamiento termomecánico en el rango de temperaturas ferríticas en un acero de 
bajo o ultrabajo carbono; así como su control microestructural comparado con aceros al 
carbono de alta y baja aleación evaluados en el rango austenítico. 
La modelización de las curvas de fluencia mediante el establecimiento de ecuaciones 
constitutivas ha sido ampliamente desarrollada en el estado austenítico para aceros cúbicos 
centrados en las caras, pero no ha acaparado el mismo interés en los cúbicos centrados en 
el cuerpo ensayados en el rango ferrítico. A este respecto se han determinado las 
constantes del material, tanto ferro como paramagnéticas, mediante el análisis constitutivo 
aparente y de base física.  
A continuación, se ha validado el modelo desarrollado y realizado estudios 
microestructurales, tanto por microscopía óptica como por difracción de electrones 
retrodispersados, para investigar el efecto de los parámetros de deformación sobre las 
microestructuras. Un análisis más completo de la caracterización de las microestructuras se 
obtiene al cuantificar sus parámetros microestructurales, tales como tamaños de grano y 
subgrano, distribución de ángulos de desorientación y fracciones recristalizadas o 
restauradas. 
Las observaciones microestructurales junto con la caracterización de dichos parámetros 
advierten de una transición en los mecanismos de recuperación que operan en función de 
las condiciones de deformación. En general, se encuentra que para los ensayos realizados 
a los valores más elevados del parámetro de Zener-Hollomon domina la restauración 
dinámica y a las más altas temperaturas de deformación, la recristalización dinámica. 
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3. Glosario 
Se expone, a continuación, un listado de los símbolos y abreviaturas utilizados a lo 
largo del presente escrito. 
BCC   Cúbico centrado en el cuerpo 
FCC   Cúbico centrado en las caras 
DRV   Restauración dinámica 
DRX   Recristalización dinámica 
gDRX   Recristalización dinámica geométrica 
cDRX   Recristalización dinámica continua 
grDRV   Restauración de afino de grano 
EBSD Difracción de electrones retrodispersados, de sus siglas en inglés 
electron backscatter diffraction  
FEG-SEM Microscopio electrónico de barrido de emisión de campo, de sus 
siglas en inglés field emission gun scanning electron microscope  
A1   Temperatura crítica inferior 
A3   Temperatura crítica superior 
A2   Temperatura de Curie 
   Tensión verdadera o esfuerzo verdadero 
   Deformación verdadera 
Z   Parámetro de Zener-Hollomon 
Fe-   Ferrita 
Fe-   Austenita 
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grDRV   Restauración dinámica de afino de grano 
Q   Energía de activación aparente para la deformación en caliente 
ߝሶ   Velocidad de deformación verdadera 
n’   Exponente de fluencia 
n   Exponente de la tensión 
   Tensión inversa o multiplicador de la tensión 
p   Tensión pico o máxima 
p   Deformación pico o máxima 
s   Tensión de saturación 
 s   Deformación de saturación 
ss   Tensión de estado estable o estacionario 
 ss   Deformación de estado estable o estacionario 
c   Tensión crítica 
c   Deformación crítica 
m   Exponente de sensibilidad a la velocidad de deformación 
   Velocidad de endurecimiento por deformación  
U   Término de endurecimiento por deformación 
   Término de ablandamiento por restauración 
E   Módulo de Young 
D   Coeficiente de autodifusión 
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LVDT Transformador diferencial de variación lineal, de sus siglas en inglés 
linear variable differential transformer 
HAGB Límites de grano de alto ángulo, de sus siglas en inglés high angle 
grain boundary 
MAGB Límites de grano de ángulo medio, de sus siglas en inglés medium 
angle grain boundary 
LAGB Límites de grano de bajo ángulo, de sus siglas en inglés low angle 
grain boundary 
GAM Desorientación media de grano, de sus siglas en inglés grain average 
misorientation 
Qsd Energía de activación para la autodifusión del hierro 
Qsd,f Energía de activación para la autodifusión del hierro en el estado 
ferromagnético 
Qsd,p Energía de activación para la autodifusión del hierro en la región 
paramagnética 
Qf Energía de activación para el trabajo en caliente o tibio en el rango 
ferromagnético 
Qp Energía de activación para el trabajo en tibio o caliente en el estado 
paramagnético 
IPF   Figura de polos inversa, de sus siglas en inglés inverse pole figure 
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4. Prefacio 
Gran parte de las operaciones de conformado se realizan en caliente, ya que la 
energía y, por ende, la fuerza que se requiere para llevar a cabo el proceso es bastante 
menor que en la deformación en frío. Si bien, la conformación en caliente puede no producir 
la geometría final de la pieza, sí le proporciona las características mecánicas finales, 
pudiendo evitarse así un tratamiento térmico posterior. 
Durante el conformado a alta temperatura, el control microestructural tiene una notable 
importancia en el procesamiento termomecánico de aceros y de otros materiales metálicos 
ya que afecta a las propiedades mecánicas finales del producto y, por tanto, a las 
aplicaciones a las que esté destinado. 
Los procesos de conformado en caliente o en tibio de metales y aleaciones constan de dos 
fenómenos que se combinan para determinar el comportamiento final. Estos son el 
endurecimiento por deformación y los procesos de ablandamiento dinámicos de 
restauración y recristalización. El endurecimiento es un fenómeno instantáneo, en el 
momento en que se deforma se está endureciendo; por el contrario, los mecanismos de 
ablandamiento necesitan tiempo para activar la difusión. 
 
4.1. Motivación 
Los fenómenos de ablandamiento dinámico de aceros ferríticos, los cuales poseen un 
sistema cristalino cúbico centrado en el cuerpo (BCC) y además presentan una alta energía 
de falla de apilamiento, evaluados en el estado ferrítico ha recibido escasa atención. En este 
sentido, pocas investigaciones versan sobre su caracterización mecánica-microestrutural 
comparado con aceros evaluados en el estado austenítico.  
De la misma manera, la modelización de las curvas de fluencia mediante el establecimiento 
de ecuaciones constitutivas ha sido ampliamente desarrollada en el estado austenítico para 
aceros cúbicos centrado en las caras (FCC) y no ha acaparado el mismo interés en aceros 
BCC tratados termomecánicamente en el rango ferrítico.  
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Asimismo, apenas se reportan estudios de la caracterización a fluencia de los estados 
ferromagnético y paramagnético que presenta el hierro y sus aleaciones en función de la 
temperatura de deformación, ni se modeliza dicho comportamiento bajo estas 
consideraciones.  
 
4.2. Antecedentes 
A grandes rasgos, el mecanismo que gobierna el ablandamiento dinámico en metales 
con alta energía de falla de apilamiento es la restauración dinámica (DRV); por el contrario, 
para aleaciones metálicas con baja energía de falla de apilamiento, el proceso que domina 
es la recristalización dinámica (DRX). Aunque se ha observado DRX en metales con alta 
energía de falla de apilamiento y elevada pureza [1] [2].  
Esta generalización del comportamiento no sólo es función de la energía de falla de 
apilamiento y de la composición química de la aleación. Diversos estudios reportan la 
dependencia de ambos procesos de ablandamiento, DRX y DRV, con la temperatura y la 
velocidad de deformación, es decir, con las condiciones de procesamiento [3] [4].  
Por otra parte, la DRX y la DRV no son los únicos mecanismos de ablandamiento 
operantes, pudiendo gobernar el proceso de fluencia la recristalización dinámica geométrica 
(gDRX), también denominada restauración dinámica de afino de grano, o la recristalización 
dinámica continua (cDRX), también llamada “in-situ” o restauración extendida [2]. 
En este sentido, el desarrollo de nuevas técnicas de caracterización microestructural, como 
la difracción de electrones retrodispersados acoplada a un microscopio electrónico de 
barrido de emisión de campo (EBSD-FEGSEM), permite obtener un número importante de 
parámetros y características microestructurales, tales como el carácter de grano o subgrano, 
que permiten discernir qué mecanismo de ablandamiento actúa realmente, sin tener que 
acudir a la tediosa preparación de las muestras delgadas que se necesitan en el 
microscopio electrónico de transmisión [5]. 
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5. Introducción 
Los tratamientos termomecánicos en aceros ferríticos se han desarrollado para 
mejorar las propiedades mecánicas sin sacrificar otras; por ejemplo la resistencia a la 
corrosión en aceros inoxidables ferríticos.  
Sin embargo, el control microestructural durante el tratamiento termomecánico está todavía 
iniciándose y apenas desarrollándose en el campo de los aceros ferríticos comparado con 
aceros al carbono de alta y baja aleación. 
 
5.1. Alcance del proyecto 
La modelización del comportamiento a fluencia y los fenómenos de ablandamiento 
dinámicos, así como los mecanismos microestructurales involucrados están muy estudiados 
en el caso de aceros austeníticos, pero no para los ferriticos.  
Surge la necesidad de proponer un modelo físico-matemático que describa completamente 
la curva de fluencia, es decir, que tenga en cuenta en una única ecuación todos los 
procesos que suceden, tales como endurecimiento por deformación, restauración dinámica 
y recristalización dinámica. 
Las ecuaciones constitutivas que se derivan de la modelización de las curvas de fluencia 
pueden ser implementadas en simulaciones por ordenador obteniéndose así mapas de 
deformación y de procesamiento. 
 
5.2. Objetivos del proyecto 
El propósito de la investigación es la caracterización del comportamiento a fluencia, 
tanto en tibio como en caliente, de un acero con un contenido en carbono extrabajo 
evaluado en el estado ferrítico. Bajo esta consideración, se exponen a continuación, los 
objetivos específicos del estudio: 
Pág. 12  Memoria 
 
 Determinación de las temperaturas críticas inferior (A1) y superior (A3) en el 
calentamiento que acotan el comportamiento a fluencia en la fase ferrítica. 
 Verificación de la temperatura de Curie (A2) que caracteriza el cambio de 
comportamiento magnético. 
 Realización de las curvas de fluencia tensión verdadera () versus 
deformación verdadera () para diferentes condiciones del parámetro de 
Zener-Hollomon (Z). 
 Determinación de las constantes del material, tanto ferromagnéticas como 
paramagnéticas, mediante el análisis constitutivo aparente y de base física. 
 Validación del modelo desarrollado. 
 Caracterización microestuctural mediante microscopia óptica y difracción de 
electrones retrodispersados acoplado a un microscopio electrónico de barrido 
de emisión de campo (EBSD-FEGSEM). 
 Interpretación del mecanismo de ablandamiento dominante para diferentes 
condiciones del parámetro de Zener-Hollomon asistiéndose en el análisis de 
determinadas variables obtenidas mediante el tratamiento de datos 
proporcionado por la difracción de electrones retrodispersados acoplada a un 
microscopio electrónico de barrido de emisión de campo (EBSD-FEGSEM). 
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6. FUNDAMENTOS TEÓRICOS DEL TRABAJO EN 
CALIENTE 
Se considera que un material trabaja en caliente cuando su temperatura homóloga, 
relación entre la temperatura de trabajo y la de fusión, es superior a 0,4-0,5. En estas 
condiciones, la deformación plástica está fuertemente influenciada por los procesos 
activados térmicamente y, por tanto, el fenómeno de endurecimiento por deformación se ve 
contrarrestado por los procesos de ablandamiento dinámicos de restauración y 
recristalización. En consecuencia, la tensión de fluencia, que es dependiente de la 
temperatura y de la velocidad de deformación, disminuye aumentando así la capacidad de 
conformación de los materiales. 
A continuación, se presentan los diferentes procesos dinámicos de ablandamiento, 
destacándose los cambios microestructurales que llevan asociados; así como las 
ecuaciones que describen estos fenómenos de restauración y recristalización dinámicos. 
 
6.1. Mecanismos dinámicos de recuperación 
Los mecanismos de ablandamiento son fenómenos físicos que afectan a defectos de 
la red cristalina, tales como vacantes y dislocaciones, que han sido introducidos previamente 
por trabajo en frío o en caliente y que finalmente desaparecen dando lugar a nuevos granos 
o subgranos con una baja densidad de defectos.  
Así pues, durante la deformación plástica se almacena energía principalmente en forma de 
dislocaciones y el sistema tiende a liberarla en forma de procesos de ablandamiento, en 
especial a alta temperatura.  
Las dislocaciones se generan en los primeros instantes de la deformación. Aquellas que no 
llegan a la superficie, ya sea porque se absorben en los límites de grano o se aniquilan entre 
sí o interaccionan con cualquier obstáculo que impidan su deslizamiento provocarán una 
acumulación de dislocaciones en el cristal que incluso pueden reaccionar entre sí formando 
Pág. 14  Memoria 
 
nuevos obstáculos y esto se traducirá en un aumento de la acritud del sistema. El resultado 
es que aumenta la cantidad de tensión necesaria para mantener la fluencia. 
 
6.1.1. Restauración y recristalización dinámicas 
Durante la deformación a alta temperatura, el endurecimiento por deformación se ve 
compensado por fenómenos de ablandamiento, restauración y recristalización dinámicas, 
que conducen a un estado estacionario de deformación a tensión constante. 
La restauración dinámica (DRV) implica la aniquilación de dislocaciones entre sí y la 
reorganización de éstas mediante mecanismos de deslizamiento cruzado y escalada de 
dislocaciones para formar celdas de relativa baja densidad de dislocaciones. En la etapa de 
endurecimiento se generan más dislocaciones de las que se aniquilan por restauración y en 
el momento en que éstas se equilibran se alcanza el estado estable de fluencia.  
La DRV es un proceso que tiene lugar en varias etapas que pueden solaparse entre ellas. 
En la primera de ellas, se multiplica la densidad de dislocaciones formándose un 
enmarañamiento de las mismas. A continuación, se forman celdas con gran densidad de 
dislocaciones en las paredes, aunque en la matriz continúa habiendo una baja densidad de 
las mismas. Al seguir deformando el material, las paredes de dislocación se aniquilan entre 
sí y se estrechan, disminuyendo la densidad de dislocaciones en la matriz y formando 
límites de bajo ángulo o subgranos. Finalmente, estos crecen alcanzándose un estado 
estable donde la tensión de deformación permanece constante [6]. La figura 6.1 muestra el 
mecanismo asociado a la restauración dinámica. 
Fig. 6.1. Desarrollo de subgranos durante la deformación plástica [6]                              
a) Generación de dislocaciones por endurecimiento, b) Formación de celdas, c) Aniquilación de 
dislocaciones dentro de las celdas, d) Formación de subgranos y e) Crecimiento de los subgranos.  
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El estado estacionario del DRV se caracteriza por un tamaño de subgrano que sólo depende 
de la velocidad de deformación y de la temperatura. La estructura del estado estable de 
fluencia se produce por una continua reorganización de sublímites de grano o subgranos, 
aniquilación de los antiguos y generación de nuevos, fenómeno denominado como 
poligonización.  
Este mecanismo dinámico de ablandamiento se produce en materiales con alta energía de 
falla de apilamiento, como son el aluminio, el Fe-o ferrita y los aceros inoxidables ferríticos 
(en general, todos los metales BCC) [2] [7] y transcurre muy rápidamente porque las 
dislocaciones presentan una notable movilidad. Los materiales que presentan DRV poseen 
elevada ductilidad ya que el ablandamiento debido a la restauración facilita la fluencia entre 
granos para acomodar el deslizamiento [8]. 
Por el contrario, la recristalización dinámica (DRX) se da en estructuras cristalográficas con 
media y baja energía de falla de apilamiento, como el cobre, el níquel y el Fe- o austenita 
(generalmente todos los metales FCC) [2] [7], donde las dislocaciones se disocian mucho 
obteniéndose un elevado número de dislocaciones parciales y, por tanto, la restauración no 
alcanza a compensar el endurecimiento. Así pues, el lento progreso de la DRV permite que 
la densidad de dislocaciones aumente apreciablemente al incrementarse la deformación. 
A medida que la deformación avanza la densidad de dislocaciones acumulada alcanza un 
valor crítico permitiendo la nucleación de nuevos granos durante la deformación. Esto 
provoca que se eliminen un gran número de dislocaciones por migración de límites de 
grano durante el crecimiento de los mismos, originando un proceso estable de fluencia.  
Se observan dos tipos de comportamiento en la recristalización dinámica en función de las 
condiciones de deformación: la DRX de pico simple, sucede a altas velocidades de 
deformación o temperaturas de trabajo relativamente bajas y la DRX cíclica o de pico 
múltiple que tiene lugar a bajas velocidades de deformación o temperaturas altas [2]. 
Para ambos tipos de DRX, el proceso de nucleación ocurre de manera similar y se da 
preferencialmente en regiones con grandes gradientes de orientación como son límites de 
grano, partículas de segunda fase, etc. Al alcanzarse un valor crítico de densidad de 
dislocaciones, se inicia la DRX por ensanchamiento de los límites de grano existentes, 
cuando las deformaciones son bajas y al incrementarse ésta, por crecimiento de celdas con 
límites de alto ángulo formadas por acumulación de dislocaciones. Sin embargo, los 
Pág. 16  Memoria 
 
mecanismos de crecimiento de grano son muy diferentes entre la DRX de pico simple y la 
de pico múltiple. 
La recristalización de pico simple produce afino de grano [9] por el mecanismo denominado 
collar. La nucleación ocurre esencialmente a lo largo de los límites de grano existentes y el 
crecimiento de cada grano se interrumpe por la deformación concurrente, es decir, las 
dislocaciones generadas por el endurecimiento por deformación se oponen al crecimiento 
de los nuevos granos recién recristalizados. 
La figura 6.2 muestra el mecanismo de collar que produce el afino de grano en la DRX de 
pico simple, donde el frente de grano nuevo rodea al inicial Por lo general, ésta se inicia en 
los límites de grano originales; a continuación, los nuevos granos nuclean en los límites de 
los granos que han crecido, formándose así una densa cadena de granos recristalizados. 
Posteriormente se origina una estructura de granos en forma de collar si existe diferencia 
entre los tamaños de los granos iniciales y recristalizados para finalmente obtenerse una 
estructura completamente recristalizada [6]. 
Por el contrario, la recristalización cíclica o de pico múltiple produce crecimiento de grano 
[9], como todas las zonas del material endurecen y recristalizan a la vez, es un crecimiento 
de grano dinámico auxiliado mecánicamente y el crecimiento de cada grano finaliza por 
colisión entre ellos, no por la deformación concurrente. 
Así pues, para nuclear la recristalización dinámica se necesita la restauración dinámica, ya 
que las subestructuras bien desarrolladas de la DRV son el origen de los núcleos de la DRX.  
El comportamiento del trabajo en caliente se refleja en las curvas de fluencia que son una 
consecuencia directa de los cambios microestucturales. Estos son la generación de 
dislocaciones debida al endurecimiento por deformación; la reordenación o aniquilación de 
Fig. 6.2. Mecanismo de afino de grano, donde las líneas de puntos representan los límites de grano 
originales [6]. a)-d) Tamaño de grano inicial basto y e) Tamaño de grano fino. 
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las mismas o su absorción por límites de grano consecuencia de la restauración dinámica y 
la nucleación y crecimiento de nuevos granos debido a la recristalización dinámica, tal y 
como se resume en la figura 6.3. 
 
6.1.2. Otros mecanismos de ablandamiento dinámicos 
La recristalización dinámica es un proceso que implica la nucleación de nuevos 
granos libres de deformación y su posterior crecimiento; por este motivo se le denomina 
recristalización dinámica discontinua, para diferenciarlo de la recristalización dinámica 
continua (cDRX) donde los nuevos granos se forman de manera continua y progresiva 
con la deformación, además los mecanismo que conducen a una u otra son muy 
diferentes [6]. 
Este fenómeno de cDRX se ha observado más en aleaciones que en metales puros y se 
asocia a temperaturas relativamente más bajas que aquellas que conducen a la DRX 
junto con deformaciones muy elevadas como las alcanzadas en ensayos de torsión [11]. 
El mecanismo que conduce a la recristalización dinámica continua se inicia con los límites 
de subgrano o de bajo ángulo formados en el proceso de restauración dinámica [12]. Las 
partículas de segunda fase o precipitados ralentizan el movimiento de los límites de 
subgrano y su aniquilación. A medida que la deformación progresa, el movimiento de los 
 
Fig. 6.3. Curvas de fluencia asociadas a los mecanismos dinámicos de recuperación [10]. 
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límites de bajo ángulo continúa y se transforman en límites de grano o de alto ángulo que 
se desarrollan homogéneamente en toda la estructura. Como resultado se obtiene una 
microestructura de grano fino y relativamente equiáxico que reemplaza completamente la 
estructura de grano original y no contiene subestructuras [13]. 
Dado que la microestructura se va desarrollando gradualmente con la deformación, es difícil 
predecir cuándo se completa la cDRX. Una definición razonable es cuando el tamaño de 
grano se estabiliza, siendo así insensible a la cantidad de deformación impuesta [11]. 
La errónea interpretación de las evidencias microestructurales ha conducido a algunos 
autores a aceptar la cDRX como el mecanismo responsable del afino de grano [14] [15] 
cuando una explicación más plausible sería simplemente la restauración dinámica o la 
recristalización dinámica geométrica (gDRX) [13] [16] [17]. 
La recristalización dinámica geométrica consiste en la subdivisión longitudinal de los 
granos alargados y delgados por estrangulamiento cuando los bordes dentados opuestos 
se encuentran, obteniéndose una estructura de grano afinada y casi equiáxica. Así pues, 
la característica microestructural de la gDRX es la presencia de granos con bordes 
dentados, tal y como se observa en la figura 6.4.  
A muy bajas deformaciones se desarrollan subgranos que provocan que los límites de grano 
originales se transformen en bordes dentados. Al continuar deformando, los límites de alto 
ángulo dentados se aplanan progresivamente, siendo cada vez más perpendiculares al eje 
de deformación [2]. 
 
Fig. 6.4. Límites de grano de bordes dentados cuyo estrangulamiento conduce a la gDRX [2]. 
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Finalmente, los granos originales continúan adelgazándose y al entrar en contacto con los 
de la cara opuesta se produce un estrangulamiento que conlleva a la subdivisión del grano 
original en segmentos más cortos que contiene diversos subgranos [12] y no crecen debido 
a la densidad similar de subestructuras dentro y fuera de él. 
La deformación necesaria para producir este tipo de ablandamiento es menor cuanto menor 
es el tamaño de grano inicial y los subgranos y bordes dentados que se desarrollan son más 
grandes al aumentar la temperatura y disminuir la velocidad de deformación [1] [18]. 
Este fenómeno de gDRX se ha observado tanto en aleaciones de aluminio [18] [19] como 
en metales y aleaciones de alta energía de falla de apilamiento que experimentan un 
pronunciado DRV [12]. Se asocia a elevadas temperaturas y deformaciones más bajas 
que las necesarias para la cDRX, las cuales se pueden alcanzar con ensayos de 
compresión y torsión. 
Dado que la recristalización dinámica geométrica produce una microestructura de afino de 
grano que contiene subestructuras es más apropiado calificarla como restauración 
dinámica de afino de grano (grDRV) [7]. 
 
6.2. Modelización del comportamiento a fluencia 
Las ecuaciones constitutivas utilizadas para la modelización de las tensiones de 
fluencia en caliente son de gran utilidad en los procesos industriales de conformado de los 
metales y sus aleaciones. 
Es bien conocido que las ecuaciones constitutivas de fluencia son una función matemática 
que depende de parámetros extrínsecos e intrínsecos. Estas variables externas en el 
proceso del trabajo en caliente dependen de la temperatura, deformación y velocidad de 
deformación. En cambio, los parámetros intrínsecos son función del material y engloban la 
composición química y la microestructura, es decir, tamaño de grano inicial, densidad de 
dislocaciones, textura, etc.[20]. 
Todavía no se ha desarrollado ningún modelo físico-matemático que describa 
completamente la curva de fluencia, es decir, que tenga en cuenta en una única ecuación 
todos los procesos que suceden, tales como restauración, recristalización y estado estable y 
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además que incluya la microestructura. Por tanto, la descripción más aproximada de que se 
dispone consiste en dividir la curva tensión-deformación verdadera en diferentes tramos 
según los procesos que tienen lugar: endurecimiento por deformación y fenómenos de 
ablandamiento (restauración y recristalización dinámica). 
 
6.2.1. Leyes derivadas de la fluencia en caliente 
La similitud entre la termofluencia y el trabajo en caliente ha sido ampliamente 
investigada, tanto es así que las ecuaciones constitutivas para la modelización en caliente 
de la deformación plástica se derivan de las de la fluencia en caliente [21].  
El parámetro de control en termofluencia es la velocidad de deformación; mientras que en el 
trabajo en caliente las variables de proceso son la velocidad de deformación y la 
temperatura y esto se engloba en un único parámetro denominado parámetro de Zener-
Hollomon, Z, que se define como la velocidad de deformación corregida por la temperatura y 
cuya expresión se detalla en la ecuación 6.1. 
ܼ ൌ ߝሶ݁ሺொ ோ்ൗ ሻ     (Ec. 6.1) 
donde ߝሶ es la velocidad de deformación, Q es la energía de activación aparente para la 
deformación, R es la constante universal de los gases ideales y T es la temperatura de 
trabajo. 
A bajos valores de tensión, los ensayos de fluencia en caliente cumplen la ley potencial 
mostrada en la ecuación 6.2. 
ܼ ൌ ܣ′ߪ௡ᇱ      (Ec. 6.2) 
donde   es la tensión de fluencia y A’ y n’ son constantes del material, la constante n’ es el 
exponente de fluencia [22].  
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Por el contrario, a tensiones elevadas se cumple la ley exponencial cuyo enunciado 
corresponde a la ecuación 6.3. 
ܼ ൌ ܣᇱᇱ݁ሺఉఙሻ     (Ec. 6.3) 
donde   es la tensión de fluencia y A’’ y  son constantes del material [22].  
Se hace pues necesario unificar los dos comportamientos, tanto el potencial como el 
exponencial, y esto se realizó con éxito tanto en la termofluencia [23] como en el trabajo en 
caliente [24]. La ecuación 6.4, denominada ley del seno hiperbólico, es la expresión más 
general que comprende ambos comportamientos, pudiendo utilizarse en un amplio rango de 
temperaturas y velocidades de deformación. 
ܼ ൌ ܣሾݏ݄݅݊ሺߙߪሻሿ௡     (Ec. 6.4) 
donde   es la tensión de fluencia, A y n son constantes del material, n es el exponente de la 
tensión y   es la tensión inversa [20] [25] o también denominada multiplicador de la tensión 
[21]. Este último parámetro está directamente relacionado con las constantes n’ y  de las 
leyes potencial y exponencial, respectivamente, tal y como se muestra en la ecuación 6.5. 
ߙ ൌ ߚ ݊′ൗ        (Ec. 6.5) 
Algunos autores definen la constante  de la ley del seno hiperbólico como un término 
necesario para ajustar en el rango correcto  y, de esta manera, las representaciones 
gráficas de ln ߝሶ vs ln ሾsinhሺߙߪሻሿ a temperatura de ensayo constante permiten obtener líneas 
rectas y paralelas [21]. Para otros, en cambio, el valor de  marca el cambio de 
comportamiento potencial a exponencial [20] [25]. 
 
6.2.2. Modelo constitutivo de base física 
Se han propuesto multitud de modelos para establecer ecuaciones constitutivas que 
describan el comportamiento a fluencia de los materiales, los cuales realizan un tratamiento 
por separado de los procesos de endurecimiento por deformación, restauración dinámica y 
recristalización dinámica.  
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El endurecimiento por deformación o acritud tiene lugar cuando las dislocaciones generadas 
en los procesos de deformación plástica no se aniquilan entre sí o no se absorben en los 
límites de grano o no emergen a la superficie; en consecuencia quedan almacenadas en el 
cristal provocando un aumento de la resistencia del material. Este fenómeno se describe 
mediante una expresión similar a la de Hollomon, que queda definida en la ecuación 6.6: 
m
p Zk        (Ec. 6.6) 
donde p representa la máxima tensión de fluencia que se puede alcanzar, Z es el 
parámetro de Zener-Hollomon y K y m son constantes del material, donde m es el 
exponente de sensibilidad a la velocidad de deformación y es el recíproco del exponente de 
la tensión n de la ley del seno hiperbólico. 
La ecuación 6.7 describe la tasa o velocidad de endurecimiento por deformación, , obtenida 
combinando las ecuaciones 6.1, correspondiente al parámetro de Zener-Hollomon, y la 
expresión 6.6. 
Td
d
,




      (Ec. 6.7) 
La mayoría de los modelos propuestos considera que la densidad de dislocaciones que 
entran en juego, en condiciones de restauración dinámica, es un equilibrio entre la densidad 
de dislocaciones generadas y almacenadas por deformación y la densidad de dislocaciones 
perdidas por procesos de aniquilación o reorganización de las mismas. 
La ecuación 6.8 expresa la evolución de la densidad de dislocaciones con la deformación, 
donde el primer término representa el endurecimiento por deformación y el segundo 
describe el fenómeno de ablandamiento por restauración dinámica [20] [25] [26] [27]. 
srestauradasalmacenada d
d
d
d
d
d





 
    (Ec. 6.8) 
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La ecuación 6.9 presenta el modelo propuesto por Estrin, Mecking y Bergström [26] [27], 
donde se reescribe la expresión 6.8 formulando la evolución de la densidad de dislocaciones 
con la deformación en términos de endurecimiento por deformación y ablandamiento: 

 U
d
d
     (Ec. 6.9) 
donde el término de endurecimiento, U, es constante y el término del ablandamiento o 
restauración, , sigue una cinética de primer orden proporcional a la densidad de 
dislocaciones. Reseñar que otros autores definen los términos de endurecimiento y 
ablandamiento como h y r, respectivamente [28] [29]. 
A elevadas temperaturas, se considera que la tensión efectiva es despreciable comparada 
con las tensiones internas, por lo tanto, la tensión aplicada se relaciona directamente con la 
densidad de dislocaciones, como se muestra en la ecuación 6.10: 
  b'       (Ec. 6.10) 
donde la tensión causada por el deslizamiento de las dislocaciones es directamente 
proporcional a una constante, ’, a la densidad de dislocaciones mediante el vector de 
Burgers, b, y al módulo de cizalladura,  [20] [25]. 
La expresión 6.11 es el resultado de la integración de la ecuación 6.9, asumiendo que U y  
son independientes de la deformación y haciendo uso de la expresión 6.10, de tal manera 
que la evolución de la densidad de dislocaciones sea función de la tensión y de la 
deformación: 
    2/12202   ess      (Ec. 6.11) 
donde 0 definido como 00 '   b ,es la condición inicial de tensión para la 
densidad de dislocaciones inicial y se asume que es igual a cero, ya que se considera que 
las dislocaciones iniciales son despreciables respecto a las que se presenten como 
consecuencia de la deformación. 
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Siendo la tensión de saturación, s, igual a la tensión máxima, p, cuando sólo se presenta 
ablandamiento por restauración dinámica y queda definido en la ecuación 6.12. 

Ubps  '      (Ec. 6.12) 
Las ecuaciones 6.13 y 6.14 expresan los términos responsables del endurecimiento y del 
ablandamiento en función del parámetro de Zener-Hollomon: 
Um
U ZKUb  2)'(       (Ec. 6.13) 
  mZK       (Ec. 6.14) 
donde KU, mU, K, m son constantes dependientes del material. 
Para establecer las ecuaciones constitutivas de la recristalización dinámica se considera que 
son transformaciones en estado sólido que tienen lugar por nucleación y crecimiento, por lo 
tanto, para evaluar su cinética de recristalización se utiliza la expresión de Avrami [20] [25] 
[28] definida en la ecuación 6.15: 
  







 
k
k t
t
tB ee %50
693.0
11     (Ec. 6.15) 
donde , es la fracción de volumen de granos recristalizados en un tiempo dado, t, y las 
constantes B y k son características del material y asociadas a mecanismos de nucleación, 
k, y a las velocidades de nucleación y crecimiento, B. El tiempo para el 50% de volumen 
recristalizado, t50%, depende de la velocidad de deformación, ߝሶ, de la temperatura, T, del 
tamaño de grano inicial, d0 y se define según la expresión 6.16: 





 RT
Q
m
t
RT
Q
mn
t
t
t
t
tt eKedKt 0%50 '    (Ec. 6.16) 
donde K’t, nt, mt y la energía de activación para la recristalización dinámica, Qt, son 
parámetros característicos del material. Si el tamaño de grano inicial se considera invariable, 
éste queda englobado dentro de la constante Kt. 
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La relación constitutiva de la DRX presentada en la ecuación 6.15 se puede reescribir como 
la expresión 6.17, si los ensayos se realizan bajo condiciones de velocidad de deformación 
verdadera constante. 











  

k
p
e 


B
1      (Ec. 6.17) 
Se hace necesario, por tanto, definir el criterio para el inicio de la recristalización dinámica. 
Ésta sucede a unos valores de la deformación inferiores a los correspondientes a la tensión 
pico, denominada deformación critica, c, y se corresponde con el 80% aproximadamente de 
la deformación pico, p. La ecuación 6.18 expresa la relación entre la deformación y el 
parámetro de Zener-Hollomon [9] [21], el cual depende del tamaño de grano inicial: 
  mmnpc ZKZdK  0'8,0     (Ec. 6.18) 
siendo K’, m y n  son parámetros característicos del material. Si el tamaño de grano inicial 
se considera invariable, éste queda englobado dentro de la constante K,. 
Asumiendo que el ablandamiento es directamente proporcional a la fracción de volumen 
recristalizada, la ecuación constitutiva para el inicio de la recristalización dinámica [20] [25], 
sólo válida cuando opera la DRX de pico simple, queda definida por la ecuación 6.19: 
   








 










  
k
p
essppsspp



B
1    (Ec. 6.19) 
siendo ss la tensión de estado estable que se alcanza después de la caída de la tensión, es 
decir, después de la tensión máxima, p.  
 
6.2.3. Modelo del seno hiperbólico normalizado por las 
constantes del material 
La ecuación constitutiva que relaciona la velocidad de deformación con la tensión pico 
para la deformación en caliente, tanto en el estado estable para la DRX como en el de 
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saturación para la DRV quedan definidos por la ley del seno hiperbólico mostrada en la 
ecuación 6.4 y que se reescribe de la forma mostrada en la expresión 6.20: 
   RTQn eA    sinh     (Ec. 6.20) 
donde todas las constantes, anteriormente definidas, dependen del material y, por tanto, se 
las considera valores aparentes porque no tienen en cuenta la microestructura del material. 
Cabrera et al. [30] formularon una expresión alternativa a la ecuación 6.20 donde se 
normaliza la tensión por el módulo de Young, E, y la velocidad de deformación por el 
coeficiente de autodifusión, D.  
La ecuación 6.21 muestra la dependencia del módulo de Young con la temperatura 
asumiendo un exponente n igual a 5 si el mecanismo que gobierna la fluencia es el 
deslizamiento y ascenso de dislocaciones. 
5
)(
sinh
)( 


 

TE
A
TD
p     (Ec. 6.21) 
El coeficiente de autodifusión, D(T), puede expresarse como: 
RT
Qsd
eDTD

 0)(     (Ec. 6.21) 
donde D0 el término pre-exponencial y Qsd la energía de activación para la autodifusión del 
Fe-ambos adquieren diferentes valores en función del comportamiento magnético que 
presenta la ferrita [22]. 
El módulo de Young, E(T), se relaciona con el del módulo de cizalladura, (T), mediante la 
expresión:  
ܧሺܶሻ ൌ 2.66 ∙ ߤሺܶሻ     (Ec. 6.22) 
Para determinar el valor de E(T) es necesario definir el módulo de cizalladura, (T). Éste 
toma diferentes expresiones en función no sólo del diferente magnetismo que presenta la 
ferrita, sino también de la temperatura a la que se realiza la deformación en el dominio 
ferromagnético [22].  
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Así pues, para ensayos realizados a temperatura inferior a 650ºC, el módulo de cizalladura 
adquiere la expresión 6.23.  
ߤሺܶሻ ൌ ߤ଴ 	ቂ1 െ ሺ்ିଷ଴଴ሻ೘்
೘்
ఓబ
ௗఓ
ௗ்ቃ െ ܭଵሺܶ െ 573ሻଶ   (Ec. 6.23) 
Para tratamiento termomecánicos efectuados a temperatura superior a 650ºC pero inferior a 
la temperatura de Curie, el módulo de cizalladura se expresa como la ecuación 6.24. 
ߤሺܶሻ ൌ ߤ଴ 	ቂ1 െ ሺ்ିଷ଴଴ሻ೘்
೘்
ఓబ
ௗఓ
ௗ்ቃ െ ܭଵሺܶ െ 573ሻଶ െ ܭଶሺܶ െ 923ሻଶ (Ec. 6.24) 
Y, por último, para los ensayos realizados en el dominio paramagnético, (T) se define 
como: 
ߤሺܶሻ ൌ ߤ଴ 	ቂ1 െ ሺ்ିଷ଴଴ሻ೘்
೘்
ఓబ
ௗఓ
ௗ்ቃ     (Ec. 6.25) 
El término Tm es la temperatura de fusión del hierro y se toma igual a 1537ºC. Las 
constantes K1, K2, son independientes del comportamiento magnético de la ferrita y toman 
los valores de 3,2*10-2MPa/K2 y  2,4*10-2 MPa/K2. Sin embargo, los términos, 0 y ೘்ఓబ
ௗఓ
ௗ் sí 
presentan diversos valores en función del diferente magnetismo que presenta la ferrita [22].  
La tabla 6.1 recoge los valores de las constantes presentes en las expresiones del 
coeficiente de autodifusión y del módulo de cizalladura.  
Tabla 6.1. Valores de las constantes de D(T) y (T). 
 
 
Sumarizando, la descripción más aproximada para el análisis constitutivo de base física 
divide la curva de fluencia en diferentes regiones según los procesos que tienen lugar: 
endurecimiento por deformación y restauración dinámica y/o recristalización dinámica.  
Constantes Dominio Feromagnético Dominio Paramagnético
D0 (m2/s) 2E-04 1,9E-04
Qsd (kJ/mol) 251 239
0 (MPa) 6,4E-04 6,92E-04
(Tm/0)·(d/dT) -0,81 -1,31
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Las figuras 6.5 y 6.6 recogen las expresiones utilizadas en la modelización de las curvas de 
fluencia según los diferentes fenómenos de ablandamiento que puedan presentarse. 
 
Fig. 6.5. Curva de fluencia que sólo presenta DRV. 
 
Si el mecanismo que gobierna el proceso de ablandamiento es la restauración dinámica, las 
ecuaciones constitutivas para la modelización son las de Estrin, Mecking y Bergström y la de 
Cabrera et al. Si por el contrario, la recristalización dinámica es el fenómeno de 
ablandamiento dominante, se le ha de añadir la ecuación de Avrami. 
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Fig. 6.6. Curva de fluencia que sólo presenta DRX. 
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7. Metodología experimental 
El desarrollo experimental realizado consta de una caracterización química y 
microestructural del material en estado de recepción, la determinación mediante dilatometría 
de las temperaturas críticas de cambio alotrópico, la realización de ensayos de compresión 
uniaxial para la caracterización termomecánica y, por último, la evaluación metalográfica 
mediante microscopía óptica y difracción de electrones retrodispersados. 
 
7.1. Material: Hierro calidad ARMCO 
Se considera que un hierro de elevada pureza posee un contenido en carbono inferior 
al 0.03% y en sí tiene muy pocas aplicaciones industriales debido a sus malas 
características mecánicas. No obstante, la variedad ARMCO, que presenta purezas que 
oscilan entre el 99,8% al 99,9% de hierro se utiliza en la industria eléctrica para la 
fabricación de armaduras de gran permeabilidad magnética y en conducciones eléctricas. 
ARMCO es el acrónimo de American Rolling Mill Corporation y debe su nombre a su 
proceso de fabricación, el cual ha transcendido mundialmente. Además de la industria 
eléctrica, el hiero ARMCO se utiliza en la fabricación de hebillas, cerraduras, remaches, 
botones a presión, artículos de ferretería, cerrojos, bisagras, etc. 
 
7.1.1. Determinación de la composición química 
Para corroborar el perfecto suministro, por lo que al proveedor se refiere, del material 
solicitado se analizó la composición química mediante espectrometría de emisión por arco, 
en una superficie plana de la muestra convenientemente preparada. El análisis químico fue 
realizado con un analizador de la marca Spectro, modelo Spectrolab.  
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En la tabla 7.1 se presenta el análisis de los elementos químicos junto con su concentración 
en partes por millón (ppm). 
Tabla 7.1. Composición química del material estudiado. 
 
El resultado del análisis mostró un contenido en hierro del 99.8% y trazas de otros 
elementos, siendo los más abundantes el manganeso, el níquel y el cromo con una 
concentración aproximada de 600, 400 y 350 ppm, respectivamente. Tal y como era de 
esperar, el contenido en carbono fue inferior al 0.02%. 
 
7.1.2. Microestructura de partida 
El material en estado de recepción fue suministrado en forma de barra de 14 mm de 
diámetro y por ende, la caracterización microestructural reveló una microestructura 
heterogénea y orientada en el sentido de la laminación, tal y como se puede observar en la 
figura 7.1. 
 
Fig. 7.1. Microestructura del material en estado de recepción. 
En consecuencia y antes de proceder al tratamiento termomecánico fue necesario 
estandarizar la historia térmica y mecánica del material suministrado mediante la realización 
de tratamientos térmicos de homogenización.  
 
Elemento C Si Mn P S Cr Mo Ni Al Nb W Sn B
Concentración (ppm) 181 103 610 63 60 343 73 417 110 120 100 17 9
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7.1.3. Selección del tamaño de grano inicial 
Con el objetivo de regenerar y homogeneizar la microestructura del material en estado 
de recepción, las muestras fueron sometidas a diferentes tratamientos térmicos realizados 
en atmosfera protectora de gas inerte para evitar la oxidación y/o decarburación. Estos 
tratamientos térmicos se realizaron en el equipo dilatométrico, cuya descripción se expone 
más adelante. 
Se realizaron tres tipos diferentes de tratamientos térmicos: 
 Isotérmicos a las temperaturas de 850, 950, 1050, 1100, 1150 y 1200 ºC. 
 Dos tratamientos que consistían en ciclos de calentamiento y enfriamiento, uno en el 
rango intercrítico, es decir, entre 950 y 900 ºC y otro en el rango ferrítico pero 
calentando y enfriando muy próximos a la temperatura crítica inferior Ac1, en el 
intervalo de 890-850 ºC. 
 Doble isotérmico, una isoterma a 1150 ºC durante 10 minutos y posterior 
enfriamiento a 2 ºC/s hasta 850 ºC y mantenimiento de 10 minutos. 
En todos ellos, la velocidad de calentamiento fue de 2 ºC/s, velocidad suficientemente lenta 
que permite obtener un calentamiento homogéneo sin gradientes de temperatura tanto en 
superficie como en núcleo de las muestras. A continuación, se mantuvieron a temperatura 
durante 10 minutos y, por último, se enfriaron rápidamente con argón. 
La figura 7.2 esquematiza los tres tipos de ciclos térmicos realizados. 
Fig. 7.2. Tratamientos térmicos de homogeneización. a) isotérmicos, b) ciclos de calentamiento y 
enfriamiento y c) doble isotérmico. 
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La figura 7.3 indica la medida de los tamaños de grano hallados por el método de 
intercepción lineal, donde el procedimiento para revelar la microestructura se detallará más 
adelante. Los valores en rojo representan los ciclos intercrítico y ferrítico, tomándose el valor 
medio de la temperatura en la representación. Cabe destacar que los ensayos realizados 
para los tratamientos térmicos de 1150, 1200 ºC y el denominado doble isotérmico dieron 
como resultado una microestructura muy heterogénea, tanto en tamaño como en morfología 
de los granos, de ahí que no se determinaran. 
 
Figura 7.3. Tamaños de grano alcanzados con los diferentes tratamientos térmicos. 
El mínimo tamaño de grano se consiguió con el tratamiento a 850 ºC y fue de 36 m; por el 
contrario, el tamaño de grano más grande promovido fue de 85 m alcanzado con la 
isoterma de 1100 ºC. La figura 7.4 muestra la microestructura obtenida en el tratamiento 
isotérmico a 850 ºC que fue la escogida para el presente estudio. 
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Fig. 7.4. Micrografía resultante del ciclo térmico a 850ºC que promovió un tamaño de grano de 36m. 
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7.2. Alotropía y transición magnética 
Un gran número de elementos químicos presentan polimorfismo, es decir, diferente 
estructura cristalina en función de la temperatura y la presión. En el caso del hierro y a 
presión atmosférica, la temperatura a la que se manifiestan estos cambios alotrópicos se 
encuentra muy influenciada por el contenido en carbono.  
Los estados alotrópicos del hierro puro son: desde temperatura ambiente hasta 912ºC, el 
hierro es BCC y se denomina Fe- o ferrita, en el intervalo de 912-1394ºC, el hierro es FCC 
y se designa como Fe- o austenita y, por último, el Fe- que vuelve a ser BCC y es estable 
desde los 1394ºC hasta su temperatura de fusión, 1536ºC.  
En el caso que nos ocupa, no se trata de un metal puro, aunque contiene muy poca 
cantidad de carbono y de otros elementos de aleación, las temperaturas de las 
transformaciones de fase no coincidirán con éstas expuestas. Por consiguiente, surge la 
necesidad de concretar las temperaturas que dictan los cambios de fase asociados al 
material investigado.  
Así pues, se define la temperatura crítica inferior tanto en el calentamiento como en el 
enfriamiento, en general A1, como aquella temperatura por debajo de la cual sólo se 
presenta ferrita, o dicho de otra manera, ausencia de austenita, y en el equilibrio coincidiría 
con la temperatura de la reacción eutectoide es, por lo tanto, independiente del contenido en 
carbono que presenta el acero. 
Sin embargo, la temperatura crítica superior tanto en el calentamiento como en el 
enfriamiento, en general A3, sí es función de la concentración de carbono y se corresponde 
con aquella temperatura por encima de la cual todo el material se encuentra en el estado 
austenítico.  
Además de la alotropía, otra característica particular del hierro es el magnetismo, propiedad 
macroscópica de un efecto microscópico, el ferromagnetismo se presenta en el hierro desde 
temperatura ambiente hasta aproximadamente 770 °C. Por encima de esta temperatura, el 
hierro se comporta como un material paramagnético y el resultado macroscópico es que 
pierde su magnetismo. La transición del estado ferromagnético al paramagnético se 
caracteriza por la temperatura de Curie, A2, y depende de la composición química. 
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La figura 7.5 muestra los espines electrónicos alineados en la misma dirección dentro de un 
dominio magnético, en el comportamiento ferromagnético y orientados al azar, en el 
paramagnético, en ambos casos en ausencia de campo magnético.  
 
Fig. 7.5. Comportamiento magnético a nivel microscópico: a) ferromagnetismo y b) paramagnetismo. 
 
7.2.1. Equipo de dilatometría 
La dilatometría es una técnica que se utiliza para medir con precisión la dilatación o 
contracción térmica de los materiales; así como, la dilatación o contracción debida a la 
transformación de fase asociada con un cambio en el volumen específico del material. Bajo 
este principio, la determinación de las temperaturas de transformación de fase y de la 
transición del estado ferromagnético al paramagnético se ha realizado con un dilatómetro de 
temple deformación modelo DIL805A/D de la marca Bähr Themoanalyse, actualmente TA 
Instruments.  
Este equipo es muy polivalente y versátil ya que consta de diferentes cabezales que 
permiten realizar tanto ensayos de dilatometría como de deformación en diversas 
geometrías de probeta. Como características generales cabe destacar que el equipo 
alcanza una temperatura máxima de 1500 ºC, permite trabajar al vacío o en atmósfera 
protectora de gas inerte y siempre bajo condiciones controladas de calentamiento y 
enfriamiento y, por último, subrayar la gran sensibilidad que presenta, ya que es capaz de 
detectar variaciones en longitud de 10nn ó 50 nm, en función de si los útiles utilizados son 
de cuarzo o de alúmina, respectivamente. 
El funcionamiento del dilatómetro, independientemente del tipo de ensayo realizado, es 
siempre el siguiente: la muestra eléctricamente conductora se calienta por inducción 
mediante una bobina de cobre refrigerada por agua, la cual genera una corriente de alta 
a) b)
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frecuencia permitiendo altas velocidades de calentamiento. Una bobina adicional de cobre, 
soldada a la anterior por su cara interior, se encuentra perforada para permitir el temple con 
gas inerte. La temperatura de la muestra metálica se controla y se mide con un termopar de 
0.1mm de diámetro soldado por puntos en la superficie de la muestra. 
El cambio dimensional en el eje longitudinal de la muestra se trasmite a través de unas 
varillas o palpadores de cuarzo o alúmina, dependiendo de la temperatura de ensayo, a un 
transformador diferencial de variación lineal (LVDT). Este transductor de posición utilizado 
para la medición de pequeños desplazamientos transmite una señal de voltaje de corriente 
alterna que es proporcional al desplazamiento físico experimentado por la muestra, siendo 
extremadamente lineal y muy preciso en su medida.  
Todo el conjunto se encuentra en una cámara herméticamente cerrada que permite realizar 
el ensayo en condiciones de vacío (10-5 mbar) o en atmósfera protectora enrarecida con gas 
inerte (argón o helio) para minimizar la oxidación y la decarburación de la muestra durante el 
calentamiento por inducción. Además, el LVDT y la muestra se mantienen aislados el uno 
del otro por una pared, así el transductor no está influenciado por la radiación o conducción 
de calor de la muestra. 
La figura 7.6 muestra los útiles de dilatometría situados en la cámara de ensayo. La muestra 
se apoya entre la varilla central que es la que transmite la dilatación y está conectada al 
LVDT, y la varilla de la pieza transversal situada a la izquierda. Los palpadores de los 
extremos que también se encuentran conectados al LVDT sirven como referencia. 
 
Fig. 7.6. Colocación de la muestra para dilatometría dentro de la cámara de ensayo [31]. 
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Adviértase que los palpadores utilizados para transmitir la variación longitudinal son de 
cuarzo, ya que la temperatura relativamente baja del ensayo así lo permite. La ventaja de 
utilizar varillas de cuarzo en lugar de alúmina es que el cuarzo presenta menor 
conductividad y expansión térmica que la alúmina, y por supuesto es inferior a la muestra 
objeto de estudio; en consecuencia, la contribución de estos palpadores al registro del 
cambio de longitud durante la transformación es casi nula. 
 
7.2.2. Determinación de las temperaturas de transformación de 
fase y de la temperatura de Curie 
Para asegurar que el comportamiento a fluencia se evaluaba en las temperaturas 
correspondientes al estado ferrítico, se determinaron las temperaturas de transformación de 
fase en el calentamiento, AC1 y AC3, así como la temperatura de Curie, A2, correspondiente a 
la transición magnética. Para ello se utilizaron probetas cilíndricas de 4 mm de diámetro por 
10 mm de longitud que fueron austenizadas a 1050 ºC a una velocidad de 2 ºC/s, se 
mantuvieron a esta temperatura durante 10 minutos y posteriormente se templaron en 
argón. El ensayo se llevó a cabo en atmósfera protectora para minimizar la oxidación y/o 
decarburación de la muestra. 
La figura 7.7 muestra la curva dilatométrica obtenida en las condiciones de ensayo. 
Adviértase que la transformación de fase viene acompañada de un cambio en volumen 
específico del material medido como cambio de longitud, tanto en el calentamiento y como 
en el enfriamiento. 
 
Fig. 7.7. Curva de dilatación obtenida calentando a 2 ºC/s y enfriando rápido. 
0 200 400 600 800 1000 1200
-0,02
-0,01
0,00
0,01
0,02
0,03
0,04
G
F
E
D
C
B
 L
/L
0
T (ºC)
A
Estudio del comportamiento a fluencia de un acero calidad ARMCO evaluado en el estado ferrítico Pág. 37 
 
El tramo AB corresponde a la expansión térmica de la muestra debido al calentamiento 
continuo en ausencia de transformación. De B a C se tiene una contracción resultado del 
cambio alotrópico de ferrita o Fe- que es BCC a austenita o Fe-, cuya estructura cristalina 
es FCC, más compacta y densa que la anterior. Una vez finalizado el cambio de fase, al 
continuar calentando, la muestra sigue dilatándose, como se refleja en el tramo CD. La 
disminución en la curva dilatómetrica correspondiente al segmento DE es debido al 
enfriamiento continuo. Entre E y F se produce la transformación de fase austenítica a 
ferrítica que conlleva una dilatación. Después de completarse el cambio y continuar 
enfriando, tramo FG, el cambio de longitud sigue disminuyendo hasta alcanzarse la 
temperatura ambiente. 
La tabla 7.2 muestra los valores hallados para las temperaturas críticas en el calentamiento 
a 2 ºC/s (AC1 y AC3) y en el enfriamiento rápido (AR1 y AR3). Los puntos críticos son 
dependientes de la velocidad, de ahí que no coincidan como se podía percibir en la figura 
7.7. 
Tabla 7.2. Temperaturas críticas para el ciclo térmico evaluado. 
 
 
La transición del dominio ferromagnético al paramagnético se pone de manifiesto por una 
pequeña anomalía, casi indetectable visualmente, en la curva dilatométrica. Es necesario 
recurrir a la frecuencia inductiva, es decir, a la entrada de energía en el sistema, ya que en 
los alrededores de la temperatura de Curie se aprecia una subida y una bajada en la 
frecuencia inductiva consecuencia de la mayor dificultad de inducir corrientes eléctricas en 
superficie al cambiar al estado paramagnético, tal y como puede observarse en la figura 7.8. 
AC1 AC3 AR1 AR3
878ºC 922ºC 796ºC 865ºC
Calentamiento a 2ºC/s Temple
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El valor de la temperatura de Curie se ha situado entorno de los 772 ºC, muy próxima a los 
770 ºC del hierro puro [22]. Cabe destacar que la temperatura de Curie sólo se ha 
determinado en el ciclo de calentamiento, ya que durante el temple la inducción 
electromagnética no trabaja. Además, la temperatura de Curie es independiente de la 
velocidad de calentamiento o enfriamiento ya que en la transición magnética no hay 
transformaciones estructurales [32]. 
 
7.3. Comportamiento a fluencia 
El puente entre la deformación en frío y el trabajo en caliente es el conformado en 
tibio, cada vez más utilizado en la industria porque se alcanza un óptimo compromiso entre 
la resistencia y la ductilidad junto con buenas tolerancias dimensionales y acabado 
superficial, además de reducir los costes asociados a la producción. 
Se considera que se trabaja en tibio cuando la temperatura de ensayo se sitúa entre 0,35 y 
0,55 de la temperatura absoluta de fusión del material y se trabaja en caliente cuando la 
temperatura de ensayo es superior al 55% de la temperatura absoluta de fusión [8]. Así 
pues, para el acero calidad ARMCO investigado, el conformado en tibio se da entre 400 ºC y 
700 ºC y por encima de esta temperatura se trabaja en caliente. 
 
Fig. 7.8. Superposición de la curva de dilatación con la de frecuencia inductiva: a) ciclo de 
calentamiento y b) ampliación de la transición magnética. 
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El comportamiento a fluencia, ya sea en caliente o en tibio, se ha evaluado en forma de 
ensayos de compresión uniaxial, con los que se obtienen los diagramas tensión verdadera 
() versus deformación verdadera (). La determinación de los parámetros característicos de 
estas curvas de fluencia permite realizar la modelización del comportamiento, 
extrapolándolo a cualquier condición de ensayo. 
 
7.3.1. Equipo de compresión 
Los ensayos de compresión uniaxial se han realizado en el dilatómetro de temple 
deformación DIL805A/D utilizando probetas cilíndricas de 5 mm de diámetro por 10 mm de 
longitud. Adviértase que la relación de esbeltez de las muestras es 2 y no 1,5 característica 
de los ensayos de compresión utilizando una máquina de ensayos universal. Para este 
equipo en cuestión, esta es la relación de esbeltez justa que han de tener las probetas para 
evitar que deformen con cizalladura. 
La figura 7.9 muestra una fotografía de la configuración de compresión.  
La muestra se apoya entre dos mordazas, la derecha está fija y la de la izquierda aplica la 
carga de compresión uniaxial generada por un sistema hidráulico y transferida mediante un 
pistón. Las varillas que transfieren la dilatación pueden ser de alúmina o cuarzo, 
dependiendo de la temperatura de ensayo. La dilatación de la muestra se transmite al 
palpador inferior que está conectado al LVDT y el superior sirve como referencia.  
 
Fig. 7.9. Útiles del ensayo de compresión uniaxial situados dentro de la cámara [31]. 
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La célula de carga ejerce una fuerza máxima de 20 kN, pero este valor es fuertemente 
dependiente de las mordazas utilizadas. Éstas pueden ser de cuarzo, alúmina o nitruro de 
silicio dependiendo de la temperatura de ensayo y de la resistencia del material. 
La máxima velocidad de calentamiento y enfriamiento en esta configuración es de 100ºCs-1. 
Las velocidades de deformación verdadera oscilan entre los 10-3 s-1y los 20 s-1 y la máxima 
deformación verdadera que admite el equipo es de 1,2. 
Para minimizar la fricción entre las mordazas y la muestra, que podrían provocar una 
deformación heterogénea, y evitar en lo posible el abarrilamiento, se colocan unos discos de 
molibdeno soldados por puntos a ambas bases de las muestras cilíndricas. 
Para los ensayos termomecánicos realizados se utilizaron mordazas de alúmina, que 
soportan una fuerza de 17 kN, y palpadores de cuarzo. 
 
7.3.2. Tratamientos termomecánicos 
Las temperaturas críticas AC1 y AC3 halladas por dilatometría son sensibles a la 
velocidad de calentamiento y enfriamiento; en consecuencia, todos los ensayos de 
compresión se han realizado a la misma velocidad de calentamiento que en el ensayo de 
dialtometría.  
El tratamiento termomecánico consistió en una primera etapa de calentamiento y 
homogeneización para conseguir el tamaño de grano deseado (850 ºC durante diez 
minutos), seguido de un enfriamiento a 100 ºC/s hasta la isoterma de ensayo y una etapa de 
homogeneización de tres minutos a esa temperatura, excepto para el ensayo realizado a 
850ºC.  
A continuación, las muestras se ensayaron a compresión hasta una deformación verdadera 
de 0,8 a diferentes velocidades de deformación verdadera y, por último, se enfrían 
rápidamente con argón para preservar la microestructura deformada. Todos los ensayos se 
realizaron en atmósfera protectora de gas inerte para minimizar la oxidación y/o 
decarburación de las muestras.  
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El tratamiento termomecánico efectuado se muestra en la figura 7.10. 
 
Fig. 7.10. Tratamiento termomecánico realizado a diferentes condiciones de Z. 
El rango de temperaturas estudiado fue de 850 ºC a 600 ºC con intervalos cada 50 ºC y 
cinco velocidades de deformación verdadera: 10-3, 10-2 10-1, 1 y 10 s-1. Así pues, se tiene 
una batería de 15 ensayos realizados en tibio cuyas temperaturas fueron 600, 650 y 700 ºC 
y otra serie de 15 experimentos en caliente, correspondientes a las temperaturas de 750, 
800 y 850 ºC. 
En referencia al diferente comportamiento magnético que presenta el material estudiado, 
cuatro temperaturas pertenecen al dominio ferrítico, de 600 ºC a 750 ºC, y dos, a la región 
paramagnética que son 800 ºC y 850 ºC. 
Reseñar que los ensayos se realizan hasta una deformación verdadera de 0,8 porque éste 
es el límite máximo donde la deformación que sufre la probeta en ensayos de compresión 
se considera homogénea en todo su volumen y, por tanto, la fricción puede despreciarse.  
 
7.4. Evaluación metalográfica y mecánica 
El primer instrumento y principal herramienta para una evaluación metalográfica es el 
microscopio óptico, que permite examinar una gran área de muestra con rápidos resultados. 
No obstante, caracterizar la microestructura deformada para medir los parámetros 
microestructurales de interés en el estudio de los fenómenos a alta temperatura implica 
mucho tiempo de operación y de cálculo, además de ser un procedimiento muy tedioso [33]. 
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Surge, por tanto, la necesidad de recurrir a la técnica EBSD-FEGSEM para determinar el 
carácter de subgrano y de grano, límites de desorientación, fracciones recristalizadas, etc. 
Como complemento al estudio microestructural se realizó una evaluación mecánica en 
forma de ensayos de microdurezas. 
 
7.4.1. Preparación de muestras 
El procedimiento que se sigue en la preparación metalográfica es relativamente 
sencillo. El objetivo último es obtener una superficie plana, sin rayas y especular. Las etapas 
necesarias para preparar adecuadamente una muestra metalográfica para observación por 
microscopio óptico son corte, desbaste, pulido y ataque químico. A continuación, se describe 
el procedimiento seguido para revelar la microestructura de las muestras ensayadas a 
compresión:  
 Corte longitudinal a la dirección de deformación, y aproximadamente a la mitad de la 
muestra, realizado con una cortadora de precisión. Para el corte con disco abrasivo 
se utilizó un disco de diamante.  
 Encaste en baquelita para facilitar la manipulación de la muestra. 
 Desbaste mecánico con papel abrasivo de carburo de silicio con diferente 
granulometría empezando con el P240 y finalizando con el P2400. 
 Pulido mecánico con pasta de diamante desde 3 m hasta 1 m. 
 Ataque con Nital al 2%, reactivo químico formado por un 98% en volumen de etanol 
y un 2% en volumen de ácido nítrico que revela los límites de grano de la ferrita. El 
ataque se realizó por inmersión de la muestra en la solución durante unos cinco-diez 
segundos. 
Por el contrario, la caracterización metalográfica mediante EBSD-FEGSEM requiere de una 
rigurosa preparación, ya que el éxito de esta técnica depende de la calidad superficial 
alcanzada. Para ello se sigue el mismo procedimiento anteriormente descrito sustituyendo la 
etapa del ataque químico por una etapa adicional de pulido mecánico con una solución de 
sílica coloidal de 0,04m durante una hora para un mejor acabado superficial. 
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7.4.2. Microscopía óptica 
La observación microestructural se ha realizado con un microscopio metalográfico 
modelo Epiphot 200 de la marca Nikon que permite examinar una muestra con 
magnificaciones que varían entre 50 y 1000. Éste consta de tres elementos principales: el 
sistema óptico, el microscopio propiamente dicho; el sistema de captura de imágenes, la 
cámara digital, y el sistema de análisis de imágenes, el paquete informático Analysis.  
En la figura 7.11 a) se muestra el microscopio óptico con la cámara digital acoplada y en la 
figura 7.11 b) se destaca el sistema óptico con sus elementos constituyentes, estos son 
principalmente el ocular y los diferentes objetivos. 
 
7.4.3. Difracción de electrones retrodispersados acoplado a un 
microscopio electrónico de barrido de emisión de campo 
El microscopio electrónico de barrido de emisión de campo utilizado es de la marca 
Zeiss serie Ultra Plus conectado a un detector de difracción de electrones retrodispersados 
(EBSD) proporcionado por HKL Technology. La figura 7.12 muestra los principales 
componentes del microscopio electrónico de barrido. Estos son: columna que genera el haz 
electrónico; cámara de vacío donde se coloca la muestra; detector de energía dispersiva de 
rayos X que proporciona una análisis semicuantitatio de la composición química; diversos 
 
Fig. 7.11. Principales elementos del microscopio óptico. 
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detectores de imagen de alta resolución y el detector de EBSD que consta de una cámara 
digital de carga acoplada donde delante de ella se sitúa una pantalla de fósforo que es la 
encargada de captar los electrones retrodispersados y enviarlos a un dispositivo de 
procesamiento de imagen.  
 
 
Para la obtención de los mapas de EBSD, las condiciones de barrido en las muestras se 
modificaron en función de las características microestructurales investigadas [34]. Así pues, 
para estudios intergranulares, tal como carácter de límite de grano y subgrano, se barrieron 
áreas de 500x400m2 o 550x400m2 con un paso de 2m de tamaño para obtener 
resultados representativos. En estudios intragranulares, el tamaño del paso de barrido fue 
de 1m y 0.1m en áreas de 200x400m2 y de 60x100m2 respectivamente. El análisis y 
tratamiento de datos reportados por el EBSD se realizó con el software Channel 5. 
Un límite de grano se define como aquella región donde dos granos con diferente 
orientación se interceptan, en consecuencia no puede existir ningún arreglo atómico. 
Basándonos en esta premisa, se han clasificado los límites de grano en función de su 
geometría si son de alto ángulo (HAGB) y presentan, por tanto, una desorientación entre 
granos adyacentes superior a 15º; límites de grano de ángulo medio (MAGB) cuya 
diferencia de orientación con respecto a su vecino es menor que 15º y superior a 5º y, por 
 
Fig. 7.12. Principales elementos del EBSD-FEGSEM. 
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último, límites de grano de bajo ángulo (LAGB) si la desorientación entre granos colindantes 
se sitúa entre 2º y 5º [7] [35] [36]. 
Dado que la técnica de EBSD puede no determinar con precisión la desorientación entre 
granos adyacentes desorientados menos de 1º [37], el límite de bajo ángulo se estableció en 
2º para minimizar así el ruido de orientación. En consecuencia, para la determinación de 
tamaños de grano y subgrano, el carácter de subgrano quedó definido como aquellas 
regiones completamente circunscritas por desorientaciones de 2º y el de grano, como 
aquellas zonas limitadas por al menos un HAGB.  
Los tamaños de grano y subgrano se determinaron mediante un método de reconstrucción 
de (sub)grano ya que la información que se extrae es más completa que por el 
procedimiento de intercepción lineal [5].  
Los datos de EBSD pueden procesarse para discriminar entre granos recristalizados y 
granos que presentan subestructuras o restaurados, ya que los primeros presentan una 
densidad de dislocaciones mucho más baja que los segundos. Esta densidad de 
dislocaciones está cualitativamente relacionada con el gradiente de desorientaciones que 
puede presentar un grano en su interior [38]. 
Diversas aproximaciones basadas en estadísticas internas de los granos se han 
desarrollado para diferenciar entre microestructuras deformadas de las recristalizadas, 
permitiendo así evaluar las diferentes fracciones asociadas [34] [38] [39]. 
En el presente estudio el método utilizado fue el de la desorientación media de grano 
(GAM). Éste se basa en la desorientación media entre todos los pares de puntos vecinos en 
un grano [39] determinando las desorientaciones punto a punto dentro de él. Se necesita un 
valor umbral de GAM para discriminar entre granos recristalizados o no y tomando como 
referencia lo reportado en la bibliografía por otros autores [36] [40] [41], la desorientación 
media de grano se situó en 1.5º. 
Las muestras recristalizadas exhiben un valor de GAM inferior al de las muestras que 
presentan subestructuras. Así pues, se consideró que la muestra había sufrido restauración 
si el GAM era superior a 1.5º y se encontraba recristalizada si el GAM era inferior a ese 
valor.  
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7.4.4. Ensayo de microdurezas 
Dado que las muestras obtenidas en los ensayos de compresión uniaxial exhiben un 
tamaño relativamente pequeño, se han de realizar ensayos de dureza de baja carga. Para 
ello se determinó la microdureza Vickers HV1 mediante un microdurómetro, modelo FM 700 
de la marca Future-Tech, como el mostrado en la figura 7.13. 
 
Fig. 7.13. Principales elementos del microdurómetro. 
 
El penetrador utilizado en la determinación de microdurezas Vickers es una pirámide de 
diamante de base cuadrada. El ensayo se realizó según la norma UNE-EN ISO 6507-1. Part 
1, aplicándose una carga de 1 kg con un tiempo de carga de 10 segundos y realizándose un 
mínimo de 6 indentaciones por muestra. La calibración del durómetro se realizó con 
patrones certificados CRM (Certificated Reference Materials). 
A diferencia de la caracterización microestructural, la preparación de muestras para la 
evaluación de durezas no requiere ni de ataque químico ni de pulido final con suspensión de 
sílica coloidal. 
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8. Análisis y discusión de resultados 
Se presentan los resultados obtenidos en los ensayos de compresión, examinándose 
cada curva de fluencia mediante el análisis de la velocidad de endurecimiento por 
deformación, , ya que ésta proporciona los parámetros característicos necesarios para la 
modelización del comportamiento a fluencia.  
A continuación, se determinan las constantes del material realizándose un análisis 
constitutivo aparente y de base física para, por último, realizar la validación del modelo 
desarrollado.  
Finalmente, se examinan las microestructuras obtenidas mediante microscopía óptica y 
EBSD-FEGSEM y se determinan parámetros microestructurales con el objetivo de 
establecer el proceso de ablandamiento que tiene lugar.  
Se ha constatado que la forma de las curvas de fluencia no es determinante a la hora de 
valorar, en términos generales, el fenómeno de ablandamiento que experimenta el material 
bajo determinadas condiciones de ensayo; pero la observación microestructural junto con la 
determinación de ciertos parámetros característicos de la microestructura, sí son 
concluyentes. 
 
8.1. Efecto de las condiciones de deformación en las 
curvas de fluencia 
Los ensayos de compresión uniaxial proporcionan los diagramas tensión verdadera 
versus deformación verdadera que son función de la temperatura, deformación y velocidad 
de deformación.  
El análisis de estas representaciones proporciona los parámetros característicos del material 
evaluados en esas condiciones de deformación. Estos son: la tensión máxima o pico, p; la 
deformación pico, εp; la tensión de saturación, s y la deformación de saturación, εs, si el 
fenómeno que gobierna el proceso de ablandamiento es la DRV o la tensión de estado 
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estable o estacionario, ss y la deformación de estado estable o estacionario, εss, cuando el 
proceso de ablandamiento dominante es la DRX. 
La figura 8.1 muestra las curvas de fluencia obtenidas bajo las condiciones de deformación 
realizadas, agrupándose por temperatura de ensayo. En cada diagrama esfuerzo verdadero 
versus deformación verdadera, a una temperatura de ensayo dada, se muestran los 
resultados obtenidos para cada una de las velocidades de deformación verdadera 
efectuadas. 
De la observación de las curvas de fluencia se extrae que un aumento de la velocidad de 
deformación y/o una disminución de la temperatura de ensayo conducen a un incremento en 
el valor de la tensión de fluencia. Esto sucede porque a valores elevados del parámetro de 
Zener-Hollomon, la activación de los mecanismos de ablandamiento se ralentiza y el 
material acaba endureciéndose. 
Así pues, un aumento en la tensión de fluencia con la velocidad de deformación y con la 
disminución de la temperatura de ensayo se puede describir como una disminución en la 
velocidad de los procesos de recuperación y un aumento en la velocidad del endurecimiento 
por deformación. 
Fig. 8.1. Diagramas tensión-deformación para todas las condiciones de deformación ensayadas. 
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El típico comportamiento esperado para un material con alta energía de falla de apilamiento 
evaluado en el rango ferrítico se muestra en la figura 8.2, correspondiente al ensayo 
realizado a 600ºC y 10-1s-1. La curva de fluencia presenta un ablandamiento por restauración 
dinámica donde se observa un aumento continuo y progresivo del esfuerzo hasta alcanzar 
un valor de saturación.  
No obstante, en algunas condiciones de deformación parece observarse un comportamiento 
asociado con la recristalización dinámica de pico simple. La figura 8.3 presenta la curva de 
fluencia obtenida en el tratamiento termomecánico realizado a 850ºC y 10s-1. En ella se 
observa que el material exhibe una caída de la tensión máxima o pico seguida de una 
disminución gradual de la tensión hasta alcanzar un nuevo régimen de estado estable. 
 
 
Fig. 8.2. Curva de fluencia típica del fenómeno de ablandamiento por restauración dinámica. 
 
Fig. 8.3. Diagramas esfuerzo-deformación asociado al mecanismo de recristalización dinámica. 
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8.1.1. Efecto de la temperatura en el comportamiento a fluencia 
Como consecuencia de la alta velocidad de deformación aplicada, en algunas curvas 
de fluencia se observa un ablandamiento después de la tensión pico. Esta caída de la 
tensión se asocia con el calor adiabático o calor de deformación y se ha observado a valores 
muy elevados del parámetro de Zener-Hollomon, en concreto, a velocidades de deformación 
de 10s-1 y temperaturas de trabajo en tibio. 
La figura 8.4 presenta el perfil de temperatura asociado con la curva de fluencia obtenida 
bajo las condiciones de deformación de 600ºC y 10s-1. En esta representación se observa 
que la temperatura aumenta considerablemente después de la tensión pico hasta alcanzar 
un valor final de unos 25ºC superior al inicial. Este elevado incremento de la temperatura 
durante el ensayo provoca que la tensión de fluencia de la muestra disminuya.  
Durante la deformación a velocidades elevadas, por lo general de 10s-1, el calor generado 
por el trabajo de deformación no puede ser eliminado de la muestra y la temperatura de ésta 
aumenta durante la deformación provocando un ablandamiento del material. Este 
comportamiento no debe atribuirse, en ningún caso, al mecanismo de ablandamiento por 
recristalización dinámica, ya que la forma de la curva de fluencia es consecuencia directa 
del proceso de deformación bajo condiciones anisotérmicas que ha tenido lugar. 
A velocidades de deformación más bajas no se observa un aumento significativo de la 
temperatura durante el ensayo, ya que el tiempo que dispone el material para disipar este 
exceso de energía con su entorno, antes de que finalice el ensayo es mayor y, por lo tanto, 
 
Fig. 8.4. Curva de fluencia, mostrada en color negro, solapada con el perfil de temperatura, 
presentado en color rojo, obtenido a 600ºC y 10s-1. 
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puede despreciarse el calor de deformación [36]. Incluso para los ensayos realizados a 1s-1, 
donde la temperatura se mantiene próxima a la temperatura de interés, se produce un 
gradiente térmico inferior a 5ºC, tal y como se muestra en la curva de fluencia de la figura 
8.5 correspondiente al tratamiento termomecánico realizado a 850ºC y 1s-1. 
Glovers y Sellars sí reportan incrementos de temperatura de deformación significativos a 
velocidad verdadera de 10-1s-1, aunque se trata de ensayos de torsión a una deformación 
verdadera muy superior a la aquí realizada [3]. 
La literatura muestra que el efecto del calor adiabático sobre las curvas de fluencia se ha 
corregido para ensayos de impacto realizados a velocidades de deformación muy elevadas, 
del orden de 103s-1 [42] [43]. Algunos autores consideran que la corrección adiabática debe 
realizarse incluso a bajas velocidades de 10-3s-1 [44] [45]. Sin embargo, otros investigadores 
sólo tienen en cuenta este efecto en aquellos ensayos realizados a velocidades de 
deformación superiores a un 1s-1 [46] [47].  
Uvira y Jonas, después de efectuar dicha corrección en ensayos cuyas velocidades de 
deformación oscilaban entre 0.075 y 0.9 s-1, concluyeron que no era necesario corregir el 
efecto del calor adiabático en las curvas de fluencia si el aumento de la temperatura durante 
el ensayo era igual o inferior a 7ºC [48].  
Se constata que el calor adiabático es directamente proporcional a la deformación y a la 
velocidad de deformación e inversamente proporcional a la temperatura del ensayo. 
 
Fig. 8.5. Perfil arbitrario de temperatura, mostrado en color rojo, asociado a la curva de fluencia, en 
color negro, obtenida a 850ºC y 1s-1. 
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En las condiciones de deformación ensayadas no se realizó la corrección adiabática puesto 
que las dimensiones de las muestras son suficientemente pequeñas como para considerar 
que la mayor parte del calor de deformación se disipa por radiación y convección a través de 
las mordazas, sobre todo a bajas velocidades de deformación, de acuerdo con Liu et al.[47]. 
Asimismo, tanto en la determinación de las constantes del material como en las expresiones 
de las relaciones constitutivas, que posteriormente se explicarán, se utilizaron los valores de 
la tensión máxima y como ya se ha comentado el efecto del calor de deformación sólo es 
significativo a partir de la tensión pico. Así pues y conforme a Castellanos et al. y Liu et al., 
realizar la corrección adiabática antes de la tensión pico puede enmascarar los valores de la 
tensión cercanos a la tensión máxima y esto afectaría al estudio de las relaciones 
constitutivas [45] [47].  
 
8.1.2. Efecto de la fricción en las curvas de fluencia 
La fricción se produce por falta de lubricación entre la muestra y las mordazas que 
provoca un aumento en la tensión de fluencia y una deformación no homogénea en la 
probeta, conocida como abarrilamiento. 
El efecto de la fricción se minimizó utilizando discos de molibdeno entre la muestra y las 
mordazas, pero en ningún caso se eliminó completamente, tal y como se observa en la 
figura 8.6, donde el esfuerzo de fluencia aumenta débilmente después de la tensión pico. 
 
Fig. 8.6. Diagrama tensión verdadera versus deformación verdadera obtenido a 600ºC y 1s-1. 
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Algunos autores corrigen el efecto de la fricción en las curvas de fluencia [48] [49] [50] [51]; 
no obstante, en la gran mayoría de la bibliografía aquí reportada no se menciona la 
corrección de la fricción en los diagramas tensión-deformación verdadera. 
El efecto de la fricción es más imperceptible a bajas temperaturas de deformación y más 
acusado a elevadas velocidades de deformación [49] [51] y grandes deformaciones [49].  
Mirzadeh et al. confirmaron que el efecto de la fricción podía ignorarse hasta la tensión 
máxima o pico (p), pero si la modelización de las curvas de fluencia se realizaba tomando 
las tensiones de saturación (s) o de estado estacionario (ss) sí debería realizarse la 
corrección de la fricción [49]. 
En una comunicación interna del Área de Procesos de Conformado junto con el Área de 
Simulación y Diseño Innovador de la Fundació CTM Centre Tecnològic se evaluó el efecto 
de la fricción y del abarrilamiento por fricción en varias condiciones de deformación y éste se 
consideró despreciable para deformaciones verdaderas del orden de 0,7-0,8, de acuerdo 
con Uvira y Jonas que estimaron insignificante el error por abarrilamiento a pequeñas 
deformaciones, no superiores a 0,8 [48]. 
Así pues, no se ha encontrado necesario realizar ni la corrección del calor adiabático ni la de 
la fricción, puesto que tanto en la determinación de las constantes del material como en las 
expresiones de las relaciones constitutivas se utilizaron los valores de la tensión máxima y 
todo lo arriba mencionado justifica esta elección. 
 
8.2. Análisis basado en la velocidad de endurecimiento 
por deformación 
La determinación de los parámetros característicos (p, εp, s, εs, ss y εss) de las 
curvas de fluencia se puede realizar directamente de la observación de los diagramas 
tensión versus deformación verdadera, tal y como se mostró en la figura 6.3, o mediante la 
representación de la velocidad de endurecimiento por deformación frente a la tensión o 
deformación verdadera. 
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Éste último proporciona una evaluación más precisa, que la simple observación de las 
curvas de fluencia, para discernir si el mecanismo de ablandamiento que actúa es la DRX o 
la DRV, ya que el análisis basado en la velocidad de endurecimiento por deformación 
permite determinar la tensión y deformación críticas (c, εc) donde se inicia la recristalización 
dinámica [52] [53]. 
La velocidad de endurecimiento por deformación, definida en la expresión 6.7, implica 
derivar la curva tensión-deformación verdadera. Para simplificar el procedimiento es 
necesario eliminar la región de las curvas correspondiente a la deformación elástica y 
ajustarla a un polinomio de alto grado suavizando así la curva de fluencia y eliminando el 
ruido y las irregularidades propias de la representación [28] [49] que harían imposible la 
derivación. 
En la figura 8.7 se muestra la dependencia de la tensión de fluencia con la velocidad de 
endurecimiento por deformación, agrupándose por temperaturas de ensayo. En cada 
representación, a una temperatura de ensayo dada, se muestran los resultados obtenidos 
para cada una de las velocidades de deformación verdadera realizadas. 
Fig. 8.7. Representación gráfica de la velocidad de deformación frente a la tensión de fluencia para 
todas las condiciones de deformación ensayadas. 
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Se puede observar que la velocidad de endurecimiento por deformación disminuye casi 
linealmente con la tensión de fluencia. Después de esto, y sólo en algunas condiciones de 
deformación, se produce un ligero cambio de pendiente que podría considerarse como una 
inflexión que no siempre revela la existencia de puntos críticos (c, εc). Y, por último, y 
también únicamente en algunas condiciones de ensayo, las curvas cambian de nuevo de 
linealidad cuando la velocidad de endurecimiento por deformación se aproxima a cero. 
La función polinómica de alto orden al que se ajustaron los datos de las curvas de fluencia 
fue un polinomio de grado 9 [54] [55] para asegurar, si la hubiese, que se detecta la inflexión 
propia del inicio de la DRX y facilitándose así el procedimiento de cálculo ya que el método 
de la doble derivada de la velocidad de endurecimiento por deformación, para determinar las 
tensiones y deformaciones críticas, necesita utilizar un polinomio como mínimo de grado 8 
[56]. Sin embargo, otros autores ajustan la curva de fluencia sólo hasta la tensión pico y 
para ello utilizan un polinomio de grado 3 [57]. 
En la figura 8.8 se sitúan los parámetros característicos de las curvas de fluencia obtenida a 
850ºC y 10s-1 y mostradas en la figura 8.3, utilizando el método de análisis basado en la 
velocidad de endurecimiento por deformación. 
Cuando el mecanismo que gobierna la deformación es la recristalización dinámica, la 
tensión y la deformación pico se alcanzan cuando el valor de la velocidad de endurecimiento 
por deformación cae a cero. A continuación, ésta continúa disminuyendo hacia valores 
negativos para posteriormente incrementarse hasta volver a alcanzar el valor de cero, 
momento en que se determina la tensión y deformación del estado estacionario. Esta 
 
Fig. 8.8. Determinación de las tensiones y deformaciones características mediante el análisis basado 
en la velocidad de endurecimiento por deformación.. 
70 80 90 100
0
100
200
ss
Tensión verdadera (MPa)
 (
M
P
a)
p
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8
0
100
200
ss
Deformación verdadera
 (
M
P
a)
p
Pág. 56  Memoria 
 
especie de bucle que experimenta la velocidad de endurecimiento por deformación es 
característica de la DRX. 
Para determinar las tensiones y deformaciones críticas del inicio de la recristalización 
dinámica se utiliza el método de la doble derivada de la velocidad de endurecimiento por 
deformación, que implica derivar la curva de la velocidad de endurecimiento por deformación 
frente a la tensión verdadera. 
Así pues, la representación gráfica de –(/) versus  antes de la tensión pico de la figura 
8.8 pone de manifiesto la existencia de un mínimo correspondiente a la tensión crítica para 
la nucleación de la DRX, tal y como se observa en la figura 8.9. Por interpolación del valor 
de la tensión crítica en la curva de fluencia se obtiene la deformación crítica. 
La figura 8.10 muestra los valores de los parámetros característicos de la curva de fluencia 
realizada a 850ºC y 10s-1 obtenidos mediante el análisis basado en la velocidad de 
endurecimiento por deformación. 
 
Fig. 8.9. Determinación de la tensión crítica mediante la doble derivada de la velocidad de 
endurecimiento por deformación. 
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Por el contrario, cuando el mecanismo de ablandamiento es la restauración dinámica, la 
representación gráfica de la velocidad de endurecimiento por deformación no muestra el 
bucle característico del comportamiento de DRX, tal y como se muestra en la figura 8.11, 
donde el análisis se ha llevado a cabo en la curva de fluencia obtenida a 600ºC y 0.1-1s-1, 
mostrada en la figura 8.1. 
 
Fig. 8.11. Determinación de la tensión y deformación características de la DRV mediante el análisis 
basado en la velocidad de endurecimiento por deformación. 
Se asume que la tensión y la deformación de saturación se determinan cuando la velocidad 
de endurecimiento por deformación alcanza el valor de cero y, por lo tanto, en un 
comportamiento dominado por la restauración dinámica, la tensión y deformación pico 
coinciden con la de saturación. No obstante, otros autores consideran que el valor de s se 
obtiene por extrapolación de  a cero [21], mostrado en color rojo en la figura 8.11. 
80 120 160 200
0
200
400
600
800
s
 
 
 (
M
P
a)
Tensión verdadera (MPa)
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8
0
200
400
600
800
s
 
 (
M
P
a)
Deformación verdadera
 
Fig. 8.10. Diagrama -ε superpuesto a los parámetros característicos hallados. 
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En la curva - anterior se observa una clara inflexión antes de alcanzase la tensión de 
saturación lo cual podría indicar la existencia de recristalización dinámica. No obstante, el 
método de la doble derivada de   no evidencia ningún mínimo al representar –(/) frente 
a la tensión verdadera, tal y como se observa en la figura 8.12. 
Así pues, no siempre la presencia de bucles y/o inflexiones en las curvas -  revelan la 
existencia de puntos críticos (c, εc) y, por tanto, están asociados a la ocurrencia de 
recristalización dinámica. Muchos de los bucles e inflexiones hallados en este estudio son 
producto del ruido propio asociado a la técnica y del calor adiabático, como se muestra en la 
figura 8.13, donde se realiza el análisis de la velocidad de endurecimiento por deformación 
sobre la curva de fluencia obtenida a 600ºC y 10s-1, mostrada en la figura 8.4. 
 
Fig. 8.12. Método de la doble derivada de la velocidad de endurecimiento por deformación. 
 
Fig. 8.13. Representación gráfica de  y su derivada frente a la tensión verdadera. 
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La curva - anterior muestra la existencia de un bucle, dos valores de la tensión verdadera 
donde la velocidad de endurecimiento por deformación alcanza un valor de cero, que 
parecería indicar la presencia de recristalización dinámica. No obstante, la derivada de la 
curva de la velocidad de endurecimiento por deformación frente a la tensión verdadera 
(método de la doble derivada) no presenta ningún mínimo, el cual se correspondería con la 
tensión crítica necesaria para el inicio de la DRX.  
No hallándose este claro indicio de recristalización dinámica, se puede concluir que los 
bucles que aparecen en la figura 8.7, donde se representa la velocidad de endurecimiento 
por deformación versus a la tensión verdadera, son producto de la disminución en la tensión 
de fluencia que experimenta el material, después de alcanzada la tensión máxima, debido a 
un aumento de la temperatura durante el ensayo provocado por la incapacidad de eliminar 
el calor generado por deformación o calor adiabático. 
 
8.3. Análisis constitutivo aparente 
Se determinaron las constantes del material extraídas de cada una de las leyes que 
integran las ecuaciones constitutivas aparentes. Estos valores obtenidos se denominan 
constantes aparentes ya que no tienen en cuenta el estado microestructural interno puesto 
que se asume que la microestructura permanece constante a lo largo de todo el proceso de 
deformación. 
Cabe destacar que tanto las constantes del material como las expresiones de las leyes 
potencial, exponencial y del seno hiperbólico dependen de las tensiones utilizadas. Por lo 
general, en los procesos de deformación en caliente industriales, el parámetro más 
comúnmente utilizado es la tensión máxima o pico ya que la de saturación o la del estado 
estacionario, mostradas en la figura 6.3, podrían no alcanzarse con precisión, o bien podría 
surgir algún tipo de ablandamiento adicional debido a la evolución morfológica [21]. 
Por último, reseñar que el valor utilizado en la determinación del parámetro de Zener-
Hollomon corresponde a la energía de activación de autodifusión del hierro, Qsd. 
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8.3.1. Ley potencial  
Utilizando la definición del parámetro de Zener-Hollomon mostrado en la ecuación 6.1 
e introduciéndolo en la ecuación 6.2 de la ley potencial, tomando logaritmos neperianos en 
ambos lados de la igualdad, se obtiene la expresión de la ecuación 8.1 que permite calcular 
las constantes n’ y Q de la ley potencial. 
ln ߝሶ ൅ ொோ ሺ1/ܶሻ ൌ lnܣᇱ ൅ ݊′ ln 	ߪ    (Ec. 8.1) 
El ajuste por mínimos cuadrados de la representación gráfica del ln ߝሶ versus ln , 
asumiendo deformación bajo proceso isotérmico, por tanto, temperatura de deformación 
constante, y energía de activación constante también, se muestra en la figura 8.14.  
La pendiente de los ajustes lineales para cada temperatura de deformación reporta un valor 
del exponente de fluencia, n’, medio igual a 7,37. Promediando por separado los valores de 
la temperatura correspondientes al dominio ferromagnético y los del paragmagnético se 
obtiene un valor de n’ medio ferromagnético igual a 8,17 y un valor de n’ medio 
paramagnético igual a 5,79. 
Considerando que la velocidad de deformación verdadera se mantiene constante, la 
pendiente obtenida en el ajuste lineal de la representación de ln  versus 1000 veces el 
recíproco de la temperatura absoluta, mostrado en la figura 8.15, permite obtener un valor 
medio de la energía de activación aparente igual a 320,54kJ/mol. 
Fig. 8.14. Ajuste lineal para el cálculo de n’. 
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Tomando logaritmos neperianos a ambos lados de la igualdad de la ecuación 6.2 y 
representando gráficamente ln Z contra ln , tal y como se observa en la figura 8.16, se 
obtiene mediante ajuste por mínimos cuadrados el valor de la constante A’ igual a         
141,59(MPa·s)-1. 
 
8.3.1.1. Análisis en el dominio ferromagnético y paramagnético 
En la figura 8.15 anterior se puede observar cierta desviación de la linealidad en el 
ajuste por mínimos cuadrados, consecuencia directa del cambio de comportamiento 
magnético que presenta el material en función de la temperatura [58] [59].  
 
Fig. 8.15. Representación gráfica utilizada para el cálculo de Q medio aparente. 
 
Fig. 8.16. Ajuste lineal para el cálculo de la constante A’. 
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Ya se ha señalado el diferente valor que presenta el exponente de fluencia, n’, en la región 
ferromagnética y en la paramagnética, 8,17 y 5,79, respectivamente. Por lo tanto, se 
considera necesario obtener un valor de la energía de activación aparente, Q, y de la 
constante A’ para cada dominio magnético estudiado. 
La figura 8.17 muestra el ajuste lineal llevado a cabo sobre la representación gráfica de       
ln versus 1000/T para cada rango de temperaturas con diferente comportamiento 
magnético. El valor medio de las pendientes proporciona una energía de activación aparente 
en el rango ferromagnético igual a 302,48kJ/mol y en el paramagnético, de 316,90kJ/mol. 
 
La figura 8.18 corresponde a la representación gráfica de ln Z versus ln ߪ௣ , donde el ajuste 
por mínimos cuadrados proporciona un valor de la constante A’ igual a0,23(MPa·s)-1para la 
región ferrmomagnética y de 1,80·104(MPa·s)-1para la paramagnética. Ambos valores 
discrepan varios órdenes de magnitud entre ellos, lo que parece indicar que la ley potencial 
no se ajusta bien para el cálculo de esta constante. 
 
Fig. 8.17. a) Ajuste lineal para el cálculo de Q medio aparente en la región ferromagnética y b) en el 
estado paramagnético. 
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8.3.2. Ley exponencial  
Sustituyendo el parámetro de Zener-Hollomon de la ecuación 6.3 por su expresión 
mostrada en la ecuación 6.1 y tomando logaritmos neperianos a ambos lados de la 
igualdad, se obtiene la ecuación 8.2 que permite calcular las constantes  y Q de la ley 
exponencial. 
ln ߝሶ ൅ ொோ ሺ1/ܶሻ ൌ lnܣᇱᇱ ൅ ߚߪ     (Ec. 8.2) 
Asumiendo que la temperatura de deformación y la energía de activación se mantienen 
constantes, la figura 8.19 muestra la representación gráfica del ln ߝሶ versus La pendiente 
de la regresión lineal de estos valores para cada temperatura de deformación proporciona 
un valor medio de la constante  igual a 0,079MPa-1.  
 
Fig. 8.18. Dependencia del parámetro de Zener-Hollomon con la tensión de fluencia. 
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Promediando por separado los valores de la temperatura correspondientes al estado 
ferromagnético y los del paragmagnético se obtiene un valor de  medio ferromagnético 
igual a 0,068MPa-1y un valor de  medio paramagnético igual a 0,102MPa-1. 
La representación gráfica de  versus 1000/T considerando que la velocidad de deformación 
es constante se presenta en la figura 8.20. El ajuste por mínimos cuadrados de los valores 
reporta un valor de la energía de activación media aparente igual a 326,94kJ/mol. 
 
Fig. 8.19. Regresión lineal para el cálculo de . 
Fig. 8.20. Representación gráfica utilizada para el cálculo de Q medio aparente. 
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Tomando logaritmos neperianos a ambos lados de la igualdad de la ecuación 6.3 y 
representando gráficamente ln Z contra , tal y como se observa en la figura 8.21, se 
obtiene mediante ajuste lineal el valor de la constante A’’ igual a 5,61·1012s-1. 
 
8.3.2.1. Evaluación en la región ferromagnética y paramagnética 
Como ya se ha comentado en el análisis potencial, es necesario establecer las 
constantes de la ley exponencial para los dominios ferromagnético y paramagnético debido 
al cambio de comportamiento experimentado por el material en el ajuste por mínimo 
cuadrados que se observa en la figura 8.20.  
El ajuste lineal realizado sobre la representación gráfica de versus 1000 veces el recíproco 
de la temperatura absoluta para cada rango de temperaturas con diferente comportamiento 
magnético se muestra en la figura 8.22. El valor medio de las pendientes de los valores 
graficados proporciona una energía de activación media aparente en el estado 
ferromagnético igual a 301,70kJ/mol y en el paramagnético, de 291,48kJ/mol. 
 
Fig. 8.21. Ajuste mediante mínimos cuadrados para el cálculo de la constante A’’. 
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La figura 8.23 muestra la representación gráfica de ln Z contra. El ajuste por mínimos 
cuadrados proporciona un valor de la constante A’’ igual a 8,53·1011s-1 para la región 
ferrmomagnética y de 1,80·1010s-1 para la paramagnética.  
 
8.3.3. Ley del seno hiperbólico  
Utilizando la definición del parámetro de Zener-Hollomon mostrado en la ecuación 6.1 
para introducirlo en la ecuación 6.4 de la ley del seno hiperbólico y tomando logaritmos 
neperianos a ambos lados de la igualdad, se obtiene la expresión de la ecuación 8.3 que 
permite calcular las constantes , n y Q. 
 
Fig. 8.22. a) Ajuste lineal para el cálculo de Q medio aparente en la región ferromagnética y b) en el 
rango paramagnético. 
Fig. 8.23. a) Ajuste por mínimos cuadrados para el cálculo de la constante A’’. 
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ln ߝሶ ൅ ொோ ሺ1/ܶሻ ൌ lnܣ ൅ ݊ lnሾsinhሺߙߪሻሿ    (Ec. 8.3) 
El primer parámetro necesario para la evaluación de los siguientes es la tensión inversa o 
multiplicador de la tensión, que no deja de ser un término de corrección que se calcula 
promediando el valor de n para cada temperatura de deformación.  
Para cada valor de  se obtiene su correspondiente valor de n; a continuación, se 
representa la desviación estándar de todos los valores de n evaluados para cada valor de , 
tal y como se observa en la figura 8.24.  
La mínima desviación estándar de n proporciona el mejor ajuste del valor de  [48] [60], 
encontrándose que el valor de la tensión inversa es igual a 0,011MPa-1. Cabe indicar que 
este valor concuerda con el hallado mediante la ecuación 6.5. 
El ajuste por mínimos cuadrados de la representación gráfica del ln ߝሶ versus ln [sinh()] 
asumiendo temperatura de deformación y energía de activación constantes se muestra en la 
figura 8.25. Las pendientes de las regresiones lineales para cada temperatura de 
deformación conducen a un valor del exponente n medio igual a 5,15.  
 
Fig. 8.24. Representación gráfica para el ajuste de la constante . 
0,00 0,01 0,02 0,03 0,04 0,05 0,06
0,0
0,2
0,4
0,6
0,8
1,0
1,2
1,4
1,6
 
D
es
vi
ac
ió
n 
es
tá
nd
ar
 n
 (MPa-1)
Pág. 68  Memoria 
 
 
Considerando que la velocidad de deformación se mantiene constante, la pendiente 
obtenida en el ajuste por mínimos cuadrados de la representación de ln [sinh()] versus 
1000/T, mostrado en la figura 8.26, permite obtener un valor de la energía de activación 
media aparente igual a 312,72kJ/mol. 
 
Tomando logaritmos neperianos a ambos lados de la igualdad de la ecuación 6.4 y 
representando gráficamente ln Z contra ln [sinh()], tal y como se observa en la figura 8.27, 
se obtiene mediante ajuste por mínimos cuadrados el valor de la constante A igual a 
9,27·1014s-1. 
Fig. 8.25. Ajuste lineal para el cálculo del exponente n. 
Fig. 8.26. Representación gráfica utilizada para el cálculo de la Q medio aparente. 
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8.3.3.1. Análisis en el estado ferromagnético y paramagnético 
Al igual que sucedía en las leyes anteriores es necesario evaluar las constantes de la 
ley del seno hiperbólico en función de las temperaturas correspondientes a los dominios 
ferromagnético y paramagnético.  
El cálculo de la tensión inversa en cada región con diferente comportamiento magnético se 
muestra en la figura 8.28, donde la mínima desviación estándar de n proporciona un valor 
medio del multiplicador de la tensión en el rango ferromagnético igual a 0,009MPa-1 y en el 
paramagnético igual a 0,017MPa-1. 
 
Fig. 8.27. Ajuste lineal para el cálculo de la constante A. 
Fig. 8.28. a) Representación gráfica para el ajuste de la constante  en el dominio ferromagnético y 
b) en la región paramagnética. 
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Si el valor de  se determina utilizando la expresión 6.5 se obtiene un valor de la tensión 
inversa en la región ferromagnética igual a 0,008MPa-1 y en el estado paramagnético, igual a 
0,018MPa-1. Estos valores son del mismo orden de magnitud que los hallados mediante el 
valor mínimo de la desviación estándar de n; resultando un error absoluto inferior al 0.1%, 
tanto, para el rango ferromagnético como para el paramagnético. 
La figura 8.29 muestra la representación gráfica del ln ߝሶ versus ln [sinh()], asumiendo que 
la deformación se realiza bajo condiciones isotérmicas y que la energía de activación 
permanece constante, La pendiente de la regresión lineal de esta representación para cada 
temperatura de deformación proporciona un valor medio de la constante n en la región 
ferromagnética igual a 5,76 y en la paramagnética, igual a 4,38.  
 
La figura 8.30 muestra el ajuste lineal realizado sobre los valores de la representación 
gráfica de ln [sinh()] versus 1000 veces el recíproco de la temperatura absoluta para cada 
rango de temperaturas con diferente magnetismo. El valor medio de las pendientes 
proporciona una energía de activación aparente en el estado ferromagnético igual a 
300,64kJ/mol y en el paramagnético, de 314,33kJ/mol. 
 
Fig. 8.29. a) Ajuste por mínimos cuadrados  para el cálculo de n medio en el rango ferromagnético y 
b) en el domino paramagnético. 
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Los ajustes por mínimos cuadrados de las representaciones gráficas, para cada rango 
temperatura evaluado, de ln Z versus ln [sinh()] se muestran en la figura 8.31. Para la 
domino ferromagnético se obtiene un valor de la constante A igual a 7,07·1014s-1 y para el 
paramagnético, de 6,74·1013s-1.  
 
8.3.4. Relación entre constantes constitutivas 
La tabla 8.1 presenta, a modo de resumen, los valores de los coeficientes A, A’, A’’, n, 
n’,  y  de las tres leyes aparentes estudiadas y en todos los casos se muestran los valores 
obtenidos tanto en el tratamiento conjunto de los datos como por separado, en función del 
Fig. 8.30. a) Ajuste lineal para el cálculo de Q medio aparente en el estado ferromagnético y b) en la 
región paramagnética. 
 
Fig. 8.31. Ajuste por mínimos cuadradutos utilizado para el cálculo de la constante A’. 
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diferente comportamiento magnético que presenta el material según la temperatura de 
ensayo. 
Los exponentes n’ y n encontrados oscilan entre 4 y 8 ya que los mecanismos de 
deformación que entran en juego son los de deslizamiento y ascenso de dislocaciones [22].  
El valor del exponente de fluencia n’ de la ley potencial varía significativamente en función 
del diferente comportamiento magnético; dado que esta ley se ajusta mejor a bajos valores 
de la tensión o del parámetro de Zener-Hollomon, el n’ determinado en el rango 
ferromagnético no se ajusta para esta ley. 
La ley del seno hiperbólico parece ajustar mejor el exponente n entorno a 5 lo cual 
concuerda con lo propuesto por Cabrera et al.[20] y se encuentra en el mismo orden que lo 
reportado por Uvira y Jonas [48]. 
Los valores de A’’ y  obtenidos en el domino ferromagnético mediante la ley exponencial 
son del mismo orden de magnitud que los hallados por Longfei et al., para un acero al bajo 
carbono ensayado a compresión en la fase ferrítica [61]. 
Habiéndose determinado los valores de n’ y , se puede concluir que el valor de  
encontrado aplicando la ecuación 6.5 coincide con el valor de  hallado promediando el 
valor de n para cada temperatura cuando todos los datos se tratan conjuntamente y sólo se 
desvía en un 0,1% para el valor encontrado en ambos dominios magnéticos. 
El valor encontrado para  con independencia del estado magnético, se sitúa entorno de 
0,01-0,02 que concuerda con lo reportado por otros autores [48] [60]. También puede 
observase la relación de proporcionalidad inversa que existe entre las constantes y n de 
la ley del seno hiperbólico, ya que al aumentar el valor del multiplicador de la tensión 
disminuye el del exponente de la tensión. 
Tabla 8.1. Comparación entre las diferentes constantes del material. 
Global Ferromag. Paramag. Global Ferromag. Paramag. Global Ferromag. Paramag.
A'  (MPa·s)-1/A'' (s -1 ) /A  (s-1) 141,59 0,23 1,80E+04 5,61E+12 8,53E+11 1,79E+10 9,27E+14 7,07E+14 6,74E+13
n' /n 7,37 8,17 5,79 5,15 5,76 4,38
 (MPa-1 ) 0,079 0,068 0,102
  (MPa-1) 0,011 0,009 0,017
Ley exponencialLey potencial Ley del seno hiperbólico
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Por lo que se refiere a los valores de las constantes A, A’ y A’’ presentan valores muy 
dispares, si bien es cierto que el significado matemático de A’ con A y A’’ no es el mismo.  
El valor encontrado para A es un par de órdenes de magnitud mayor que el hallado por otros 
autores [48] ya que, si bien el método de análisis es el mismo, el cálculo para determinar el 
valor de A no ha seguido el mismo criterio. 
 
8.3.5. Comparación de las energías de activación aparentes  
La tabla 8.2 resume las energías de activación aparentes junto con el coeficiente de 
correlación al cuadrado (R2) obtenido en su ajuste, donde Qf es el valor obtenido en el 
dominio ferromagnético y Qp, en el paramagnético. Reseñar que R2 en el estado 
paramagnético no corresponde incluirlo ya que la regresión por mínimos cuadrados 
únicamente se ha realizado sobre los dos únicos puntos correspondientes a las 
temperaturas ensayadas en esta región. 
Tabla 8.2. Comparación entre las energías de activación aparentes. 
 
El valor de la energía de activación aparente obtenido con el tratamiento conjunto de los 
datos utilizando la ley exponencial y la del seno hiperbólico muestran un mejor ajuste de los 
datos, ya que el coeficiente de correlación obtenido es mayor que en la ley potencial. Sin 
embargo, en todos los casos, los valores de estos coeficientes muestran el buen ajuste que 
experimentan los datos con independencia de la ley con la que se determinan, por lo tanto, 
se concluye que la idoneidad del ajuste dado por las tres leyes es prácticamente el mismo.  
Estos valores de la energía de activación aparente están por encima de los valores de 
autodifusión del -Fe puro (Qsd,f=251kJ/mol y Qsd,p=239kJ/mol) [22] y de la energía de 
activación aparente para la deformación en caliente (Q=280kJ/mol) [3] ya que los elementos 
de aleación, incluso tratándose de una aleación muy diluida hacen aumentar la energía de 
kJ/mol R2 kJ/mol R2 kJ/mol R2 
Q 320,54 0,980 326,94 0,989 312,72 0,993
Q f 302,48 0,984 301,70 0,989 300,64 0,989
Q p 316,90 no ha lugar 291,48 no ha lugar 314,33 no ha lugar
Ley potencial Ley exponencial Ley del seno hiperbólico
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activación [60]. En cualquier caso, los valores obtenidos concuerdan con lo reportado por 
otros autores para el mismo tipo de material, condiciones de ensayo y método de análisis 
[29]. 
El valor obtenido para la Q aparente en el estado ferromagnético, independientemente de la 
ley utilizada, es prácticamente el mismo y coincide con el valor obtenido por Longfei et al. 
para un acero de bajo carbono ensayado a compresión plana en el rango de temperaturas 
de la ferrita [61]. 
Sin embargo, el valor de la energía de activación aparente determinado mediante la ley 
exponencial para las temperaturas correspondientes al dominio paramagnético difiere en 
unas 25kJ/mol del valor obtenido mediante las otras dos leyes. Considerando que la ley 
exponencial sólo ajusta bien para altos valores de la tensión de fluencia y éste no es el caso 
de la región paramagnética, se puede concluir que la energía de activación aparente en el 
estado paramagnético se sitúa entorno de los 315kJ/mol. 
Pocas investigaciones versan sobre la energía de activación aparente en un hierro casi puro 
deformado en caliente en el estado ferrítico y, más aún, cuando se realiza un tratamiento de 
los datos teniendo en cuenta el diferente comportamiento magnético que presenta el 
material. Sin embargo, sí se han reportado energías de activación para la termofluencia en 
el estado ferromagnético y en el paramagnético [58] encontrándose que la Q para la fluencia 
en caliente en la región ferromagnética es mayor que para la paramagnética. Esto está en 
desacuerdo con los resultados aquí reportados, con los de autodifusión del hierro- [22] y 
con los hallados por otros autores [59]. 
 
8.4. Análisis constitutivo de base física 
El análisis de las curvas de fluencia permite determinar las variables, recogidas en las 
expresiones de la figura 6.5, necesarias para la aplicación del modelo constitutivo de base 
física. En el presente estudio se ha optado por tomar el valor teórico de la energía de 
activación, tanto en el dominio ferromagnético como en el paramagnético, reportadas por 
Frost y Ashby [22] en concordancia con el resto de las constantes involucradas en la 
modelización. 
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8.4.1. Términos de endurecimiento y ablandamiento 
El término de ablandamiento por restauración dinámica, , se obtiene por iteración de 
la ecuación 6.11. Éste permite determinar el término de endurecimiento por deformación, U, 
a partir de la expresión 6.12. El ajuste por mínimos cuadrados de la representación gráfica 
de U y   frente al parámetro de Zener-Hollomon, Z, mostrado en la figura 8.32, permite 
determinar las constantes del material KU, mU, K y m necesarias en la implementación del 
modelo constitutivo de base física.  
El ablandamiento observado disminuye a medida que se incrementa el valor de Z, esto es, 
aumentar la velocidad de deformación o disminuir la temperatura de ensayo; ya que a bajas 
temperaturas, el material presenta menor capacidad de restaurar debido a que el 
ablandamiento es un fenómeno activado térmicamente. 
Por el contario, al aumentar el valor del parámetro de Zener-Hollomon se incrementa el 
endurecimiento; siendo éste un fenómeno independiente de la temperatura, la única 
explicación plausible es que la velocidad de deformación juega un papel predominante en el 
fenómeno del endurecimiento y los valores de  son mayores a las temperaturas más bajas, 
pero más altas velocidades de deformación. 
Como puede observarse, el término de endurecimiento por deformación presenta una mejor 
relación potencial con el parámetro de Zener-Hollomon que el término de ablandamiento, ya 
que acomoda bien al ajuste por mínimos cuadrados. La tabla 8.3 recoge las constantes del 
Fig. 8.32. a) Dependencia del término de ablandamiento con Z y b) relación entre U y el parámetro 
de Zener-Hollomon. 
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material, KU, mU K, y m, obtenidas en el presente estudio y las reportadas en la bibliografía 
para el mismo material evaluado en el estado ferrítico. 
Tabla 8.3. Comparación entre las constantes de los términos de endurecimiento y de ablandamiento. 
 
Reseñar que los autores Montheillet y Le Coze determinan las constantes mh y mr 
equivalentes a mU y m, respectivamente, en función del diferente contenido en carbono que 
presentan los materiales investigados [29], recogiéndose en la tabla 8.3 el valor que 
reportan para el material con 200ppm C, siendo éste el más cercano a la composición del 
Fe ARMCO estudiada (180ppm C). 
Las constantes del material KU, mU, K y mhalladas no difieren muy significativamente de 
los valores reportados en la bibliografía; excepto KU que varía dos órdenes de magnitud 
respecto al resto de autores [10] [62] [63] [64] y el término m cuyo valor discrepa del hallado 
por Montheillet y Le Coze [29]. 
El signo de la constante m indica que la pendiente del ajuste por mínimos cuadrados de 
frente Z es negativa y concuerda con la reportada por Lugo, et al. [10] [62]; Tafzi, et al. [63] y 
Cabrera y Prado [64], obteniéndose un valor muy próximo al obtenido por Lugo, et al. [10] 
[62]. No obstante, si se considera el valor absoluto de m hallado por Montheillet y Le Coze 
[29] es el que mejor se aviene al aquí obtenido. 
Por lo que se refiere al valor de la constante mU hallado concuerda con la obtenida por 
Montheillet y Le Coze [29] para una aleación Fe-C de alta pureza con 200ppm de carbono 
evaluada a 700ºC y no difiere significativamente, encontrándose en el mismo orden de 
magnitud, de los valores obtenidos por el resto de autores [10] [62] [63] [64]. 
 
 
KU mU K m
Estudio actual 2,152E-08 0,231 179,614 -0,0964
Montheillet y Le Coze [29] ≈ 0,21 ≈0,10
Lugo et al. [10] [62] 6E-06 0,11 207,5 -0,13
Tafzi et al. [63] 7E-06 0,084 844 -0,197
Cabrera y Prado [64] 7E-06 0,084 844 -0,2
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Por lo general, se desconoce qué valores de las constantes involucradas en las expresiones 
de los términos de endurecimiento por deformación y de ablandamiento por restauración 
dinámica han sido considerados en la bibliografía; como por ejemplo, si han tomado la 
energía de activación teórica o la determinada experimentalmente a partir de las leyes 
clásicas, energía de activación aparente.  
Tampoco se tiene constancia de si los diferentes autores han tenido en cuenta el 
comportamiento magnético que presenta el hierro en función de la temperatura de ensayo, 
cuya consecuencia más inmediata es el valor del coeficiente de cizalladura, (T), lo cual 
incide directamente en la determinación de las constantes del material KU y mU. 
 
8.4.2. Constantes del seno hiperbólico normalizado 
La determinación de los parámetros A y  de la expresión del seno hiperbólico 
normalizado por las constantes del material se obtiene por iteración de la ecuación 6.21. La 
figura 8.33 muestra el ajuste realizado. 
La tabla 8.4 recoge las constantes del material A y  obtenidas mediante el ajuste por 
iteración de la expresión del seno hiperbólico normalizado y la única referencia bibliográfica 
hallada para el mismo material evaluado en el estado ferrítico. 
 
 
Fig. 8.33. Ajuste del seno hiperbólico normalizado por las constantes del material. 
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Tabla 8.4. Constantes del material A y  del modelo del seno hiperbólico normalizado. 
 
El valor del parámetro  no varía significativamente con el reportado por Tafzi et al.[63]; sin 
embargo, la constante A sí difiere de manera notable. De nuevo, el desconocimiento sobre 
el procedimiento llevado a cabo para evaluar el coeficiente de autodifusión, D(T), el módulo 
de Young, E(T) y, por ende, el módulo de cizalladura, (T) pueden ser los causantes de tal 
discrepancia. 
 
8.4.3. Análisis en los dominios ferromagnético y paramagnético 
La figura 8.34 muestra el ajuste lineal efectuado en los términos de endurecimiento y 
ablandamiento en función del parámetro de Zener-Hollomon para cada rango de 
temperaturas donde el hierro presenta diferente magnetismo. 
Tanto en la región ferromagnética como en la paramagnética, el término de endurecimiento 
presenta un buen ajuste lineal con el parámetro de Zener-Hollomon; no así para , ya que, 
A1/5 (m-2) 
Estudio actual 1534 1921
Tafzi et al. [63] 339 1391
 
Fig. 8.34. a) Ajuste por mínimos cuadrados en el cálculo de las constantes K y m y b) KU, mU, tanto 
en el dominio ferromagnético como en el paramagnético. 
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con independencia del estado magnético, no presenta una buena relación potencial con Z, 
como ya se había apuntado en el tratamiento integral de los datos.  
La tabla 8.5 presenta las constantes del material, KU, mU, K, y m, obtenidas en el análisis 
parcial; así como el coeficiente de correlación, rU y r, obtenido en el ajuste por mínimos 
cuadrados de los datos, realizado en función del comportamiento magnético. 
Tabla 8.5. Constantes KU, mU, K, y m, para los diferentes dominios magnéticos. 
La pobre relación potencial que exhiben  y Z se manifiesta también en el dominio 
ferromagnético, obteniéndose un valor del coeficiente de correlación inferior a 0.9. Sin 
embargo, la dependencia que exhiben estas magnitudes en la región paramagnética sí 
presenta un elevado coeficiente de correlación lineal probablemente debido al menor 
número de datos utilizados en el tratamiento. 
Los valores que presentan KU y mU no varían significativamente entre un dominio magnético 
y otro. Sin embargo, las constantes del material para el término del ablandamiento, K, y m, 
sí discrepan considerablemente entre regiones magnéticas diferentes, lo que conduce a 
pensar cuál es el efecto que tiene la magnetización sobre el ablandamiento por restauración 
dinámica.  
El fenómeno del ablandamiento es un fenómeno activado térmicamente y sería de esperar 
que el ablandamiento obtenido en la región paramagnética fuera superior al del dominio 
ferromagnético. Sin embargo, se encuentra la relación inversa, es decir, a igual valor del 
parámetro de Zener-Hollomon, el término  presenta un valor más alto en la región 
ferromagnética que en la paramagnética, lo que parece indicar que la estructura de 
dominios magnéticos juega un papel significativo en la DRV. 
Si bien no se han reportado estudios sobre la ferrita que consideren los términos de 
endurecimiento y ablandamiento dependientes del estado magnético en los tratamientos 
termomecánicos; sí versan investigaciones sobre el comportamiento microestructural. En 
este sentido Murata y Morinaga encontraron que la recristalización estática del hierro puro 
Dominio KU mU rU K m r
Ferromagnético 9,785E-08 0,186 0,965 95,376 -0,0737 0,840
Paramagnético 9,404E-08 0,154 0,924 1806,675 -0,196 0,938
Ambos 2,152E-08 0,231 0,938 179,614 -0,0964 0,830
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se retardaba en la temperatura de Curie, atribuyendo dicha observación al efecto magnético, 
ya que los resultados obtenidos eran marcadamente contrarios a lo esperado [65]. 
La figura 8.35 muestra el ajuste mediante iteración de la expresión del seno hiperbólico 
normalizado por las constantes del material para los dominios ferromágnetico y 
paramagnético. 
El ajuste de la expresión del seno hiperbólico normalizado permite determinar los valores de 
las constantes del material, mostrados en la tabla 8.6. 
Tabla 8.6. Constantes del material A y  para cada dominio magnético. 
Dominio A1/5 (m-2) 
Ferromagnético 1408 1996 
Paramagnético 1092 3125 
Ambos 1534 1921 
 
Con independencia del estado magnético y del tratamiento integral o no de los datos, las 
constantes del material halladas presentan el mismo orden de magnitud; si bien es cierto 
que los valores de las constantes obtenidas en el dominio ferromagnético son prácticamente 
iguales a las obtenidas en el tratamiento integral de los datos y difieren de las halladas para 
la región paramagnética, concluyéndose que estas constantes son dependientes del 
comportamiento magnético que presente el hierro. 
 
Fig. 8.35. Ajuste del seno hiperbólico normalizado en función del comportamiento magnético. 
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8.5. Validación del modelo desarrollado 
Todo el conjunto de parámetros hallados: KU, mU, K, m, A y ; las constantes 
teóricas E(T), D(T) y (T) y los valores de Z para cada condición de ensayo no son 
suficientes para realizar la validación del modelo. Además, se requiere determinar las 
constantes asociadas a la deformación máxima o pico, K  y m, según una modificación de 
la expresión 6.18: 
 mp ZK       (Ec. 8.26) 
El ajuste por mínimos cuadrados de la relación entre p y Z , mostrado en la figura 6.36, 
proporciona las constantes del material, K  y m. 
Se observa cierta dispersión en los resultados, no presentándose una buena relación 
potencial entre la deformación pico y Z, ya que el coeficiente de correlación obtenido en el 
ajuste lineal es de 0.884. La tabla 8.7 recoge las constantes K  y m obtenidas en el 
presente estudio y las compara con las reportadas en la bibliografía para el mismo material. 
Tabla 8.7. Comparación entre las constantes del material asociadas a la deformación máxima. 
 
K m
Estudio actual 0,110 0,0444
Tafzi et al. [63] 3,1 0,139
Tafzi et al. [66] 4,8E-03 0,145
 
Fig. 8.36. Dependencia lineal entre la deformación pico y el parámetro de Zener-Hollomon. 
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Los valores hallados para los parámetros K y mdifieren de manera notable con los 
reportados por Tafzi et al. [63] [66]. El origen de tal discrepancia es consecuencia directa del 
significado físico de la ecuación 6.26, ya que esta expresión de la deformación pico se 
asocia al inicio de la recristalización dinámica y los valores de las constantes obtenidas por 
Tafzi et al. fueron evaluados en el estado austenítico donde los autores observaron DRX: 
La dependencia entre la deformación pico y el parámetro de Zener-Hollomon para cada 
rango de temperaturas donde el hierro presenta diferente magnetismo se muestra en la 
figura 8.37. 
En la región ferromagnética y valores elevados de Z, se observa gran dispersión de los 
resultados que conducen a un peor ajuste por mínimos cuadrados que el obtenido en el 
dominio paramagnético.  
La tabla 8.8 recoge las constantes K y m obtenidas en el análisis parcial de los datos; así 
como el coeficiente de correlación, r y r, obtenido en el ajuste lineal realizado en función del 
comportamiento magnético. 
Tabla 8.8. Comparación entre las constantes del material asociadas a la deformación máxima. 
 
Dominio K m r
Ferromagnético 0,0950 0,0485 0,858
Paramagnético 0,0768 0,0616 0,965
Ambos 0,1100 0,0444 0,884
 
Fig. 8.37. Relación entre p y Z en función del comportamiento magnético. 
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La pobre relación potencial que exhiben p y Z se manifiesta también en el dominio 
ferromagnético, obteniéndose un valor del coeficiente de correlación inferior a 0.9. Sin 
embargo, la dependencia que exhiben estas magnitudes en la región paramagnética sí 
presenta un elevado coeficiente de correlación lineal probablemente debido al menor 
número de datos utilizados en el tratamiento. 
Los valores de las constantes obtenidas en el dominio ferromagnético son prácticamente 
iguales a las obtenidas en el tratamiento integral de los datos. No obstante, las variables K y 
m no varían significativamente entre los diferentes dominios magnéticos, por lo que se 
concluye que estas constantes parecen ser independientes del comportamiento magnético 
que presente el hierro. 
Con las constantes del material, KU, mU, K, m, A, ; K y m, determinadas a partir de los 
resultados experimentales se desarrollan las curvas teóricas, asumiendo que el proceso de 
ablandamiento que tiene lugar es la restauración dinámica.  
En tan sólo una condición de ensayo, la correspondiente a 850ºC y 10s-1, el análisis basado 
en la velocidad de endurecimiento por deformación reporta valores de deformación y tensión 
críticas para el inicio de la recristalización dinámica, imposibilitándose así la implementación 
de las ecuaciones constitutivas de la DRX. 
Sumarizando, el modelo desarrollado tiene en cuenta que el término del endurecimiento por 
deformación se determina a partir de las constantes KU y mU; la expresión del ablandamiento 
por restauración dinámica se establece con los parámetros K y m, las constantes A y ; 
permiten definir los valores de la tensión pico y, por último, las variables K  y m, especifican 
los valores de la deformación máxima asociada a la tensión pico. 
La modelización de las curvas de fluencia se realiza tanto con las constantes del material 
obtenidas en el tratamiento integral de los datos, como con las halladas en cada estado 
magnético que presenta el material. 
Las figuras 8.38 y 8.39 presentan las curvas de fluencia, alcanzadas experimentalmente y 
mostradas en color negro, solapadas con las teóricas, obtenidas como resultado de la 
modelización y coloreadas en rojo. Los diagramas de la izquierda se han obtenido con las 
constantes halladas en cada dominio magnético y las de la derecha, con el tratamiento 
integral de los datos. 
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Fig. 8.38. Comparación de las curvas experimentales, en color negro, con las teóricas, en rojo. 
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Fig. 8.39. Comparación de las curvas teóricas, en color rojo, con las experimentales, en negro. 
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Por lo general, la modelización teórica de las curvas de fluencia a las temperaturas del 
trabajo en tibio, 600ºC-700ºC, es independiente de los valores de las constantes utilizadas, 
es decir, diferenciando o no el comportamiento magnético. Este resultado era de esperar 
puesto que el tratamiento de los datos en el dominio ferromagnético proporcionaba valores 
de las constantes muy parecidos a los del tratamiento integral. 
Sin embargo, las temperaturas del trabajo en caliente en el dominio paramagnético sí 
presentan una fuerte dependencia con estas constantes, encontrándose un mejor ajuste del 
modelo teórico si se utilizan las variables paramagnéticas. Los parámetros, KU, mU, K, m, 
A, ; K y m determinados mediante el tratamiento conjunto de los datos sobrestiman la 
tensión de fluencia alcanzada en los tratamientos termomecánicos realizados a 800ºC y 
850ºC, con independencia de la velocidad de deformación, si bien es cierto que este efecto 
es más acusado a las más altas velocidades de 10s-1 y 1s-1. 
Mención especial merecen las curvas de fluencia obtenidas a 750ºC donde el modelo 
teórico se ajusta mejor a bajas velocidades de deformación. Sin embargo, ni con la 
utilización de las constantes magnéticas ni con las halladas en el tratamiento integral de los 
datos se consigue un buen ajuste para la curva de fluencia experimental obtenida a la más 
alta velocidad de deformación. 
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8.6. Caracterización microestructural 
Se realizaron estudios microestructurales para investigar los efectos que producen las 
condiciones de deformación sobre las microestructuras. Esta evaluación consistió en una 
primera caracterización metalográfica mediante microscopía óptica seguida de un análisis 
por EBSD.  
Si bien no se ha realizado la corrección por fricción en las curvas de fluencia, el 
abarrilamiento provocado por ésta o por una lubricación insuficiente provocan que la probeta 
no deforme de manera homogénea resultando unos conos de deformación, como se puede 
observar en la figura 8.50.  
Para minimizar el impacto que pudiera tener el abarrilamiento, inherente en los ensayos de 
compresión uniaxial, en las observaciones microestructurales. Éstas se han realizado en el 
tercio central de la mitad de la probeta, mostrado como cuadrados rojos en la figura 8.50.  
 
8.6.1. Micrografías ópticas 
El ataque químico con Nital reveló los límites de grano ferríticos y, a pesar de no ser el 
reactivo adecuado para atacar los límites de subgrano, muchos de estos consiguieron 
ponerse de manifiesto. Las microestructuras obtenidas en los ensayos termomecánicos se 
muestran en las figuras 8.51 - 8.56 y se discuten al final de la sección. 
  
 
Fig. 8.50. Fotografía realizada con lupa de una de las muestras ensayada termomecánicamente. 
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Fig. 8.51. Micrografías obtenidas en los ensayos termomecánicos a 600ºC. 
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Fig. 8.52. Microestructuras alcanzadas en los ensayos de compresión a 650ºC.
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Fig. 8.53. Micrografías obtenidas en los ensayos termomecánicos a 700ºC. 
  
Estudio del comportamiento a fluencia de un acero calidad ARMCO evaluado en el estado ferrítico Pág. 91 
 
10s-1 
  
1s-1 
  
10-1s-1 
  
10-2s-1 
  
10-3s-1 
  
Fig. 8.54. Microestructuras alcanzadas en los ensayos de compresión a 750ºC.
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Fig. 8.55. Micrografías obtenidas en los tratamientos a 800ºC. 
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Fig. 8.56. Microestructuras alcanzadas en los ensayos efectuados a 850ºC. 
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Los tratamientos termomecánicos realizados a las más bajas temperaturas, 600ºC y 650ºC, 
muestran límites de grano primitivos severamente comprimidos y alargados 
perpendicularmente a la dirección de deformación. En el interior de ellos, se producen 
subestructuras uniformes que se observan mejor desarrolladas y los granos originales 
menos elongados al disminuir el parámetro de Zener-Hollomon. La formación de una fuerte 
estructura restaurada dentro de los granos elongados, confirma que la restauración 
dinámica es el único mecanismo de recuperación que opera. 
En algunas condiciones de deformación, 700ºC y 10s-1 y 750ºC y 1s-1, se desarrollan 
grandes granos de ferrita aproximadamente equiáxica a lo largo de los límites de grano 
primitivos y muy alargados que presentan gran cantidad de subestructuras. 
Para los ensayos de compresión realizados a 750ºC y 10s-1, 800ºC y 1s-1 y 850ºC y 1s-1 se 
observan granos donde están progresando las subestructuras y granos libres de ellas. Este 
efecto es especialmente notorio en la condición de 800ºC y 1s-1, donde se aprecian con 
claridad las subestructuras desarrollándose en los granos todavía bastante elongados, tal y 
como se muestra en la figura 8.57. 
 
Fig. 8.57. Microestructura resultante del tratamiento termomecánico realizado a 800ºC y 1s-1. 
La coexistencia de granos con subestructura y granos libres de ellas indicaría una 
combinación de los mecanismos de ablandamiento que están teniendo lugar, pudiéndose 
denominar como recristalización dinámica parcial. 
A las más altas temperaturas, 800ºC y 850ºC, y más elevadas velocidades de deformación, 
10s-1, se desarrollan nuevos granos bastos de ferrita que presentan una gran dispersión en 
la distribución de tamaños. Algunos de ellos aproximadamente equiáxicos y otros, con 
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formas irregulares; pero todos parecen estar libres de subestructura. Este hecho indicaría 
que estos granos se han podido formar por recristalización dinámica. 
Las observaciones microestructurales advierten de un cambio en el fenómeno de 
ablandamiento que gobierna el proceso en función de las condiciones de deformación. Este 
hecho también ha sido reportado por otros autores donde el mecanismo de recuperación 
cambia desde la restauración dinámica a bajos valores de Z hasta la DRX a elevados 
valores del parámetro de Zener-Hollomon [3] [35]. Otros investigadores muestran incluso 
una transición desde la DRX a la cDRX [61]; y para otros, el tratamiento termomecánico 
promueve una recristalización dinámica parcial como mecanismo de recuperación [4]. 
 
8.6.2. Mapas de límites y figuras inversas de polos 
La técnica EBSD permite la obtención de mapas de límites y de orientación. El primero 
son mapas de contraste de bandas solapados con límites de alto, medio y bajo ángulo. Las 
figuras inversas de polos (IPF), que son un tipo de mapas de orientación, permiten identificar 
las orientaciones cristalográficas paralelas a la dirección de deformación. Éstas se codifican 
por color sobre un triángulo fundamental de orientaciones, mostrado en la figura 8.58. 
Los mapas EBSD de límites se muestran en las figuras 8.59 - 8.64 de la banda izquierda, 
donde los HAGB se muestran como líneas negras; los MAGB, como rojas y los LAGB, como 
blancas. Por otra parte, las figuras 8.59 - 8.64 de la parte derecha representan los mapas de 
las IPF siguiendo la codificación de color de la figura 8.58 y únicamente se han solapado los 
límites de alto y bajo ángulo.  
 
Fig. 8.58. Triángulo IPF. En rojo, la dirección cristalográfica [001]; en verde, [101] y en azul, [111]. 
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Fig. 8.59. Mapas de límites y mapas IPF de los ensayos realizados a 600ºC. 
  
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
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Fig. 8.60. Mapas EBSD de los ensayos termomecánicos efectuados a 650ºC.
  
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
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Fig. 8.61. Mapas de límites y de orientación obtenidos a 700ºC. 
  
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=200 µm; GB; Step=2 µm; Grid275x200 =200 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid275x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
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Fig. 8.62. Mapas EBSD alcanzados en los ensayos termomecánicos a 750ºC.
  
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=200 µm; GB; Step=2 µm; Grid275x200 =200 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid275x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
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Fig. 8.63. Mapas de limites y de orientación obtenidos a 800ºC. 
  
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
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Fig. 8.64. Mapas EBSD de los ensayos termomecánicos a 850ºC. 
  
=100 µm; GB; Step=2 µm; Grid250x200 =100 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid250x200
=200 µm; GB; Step=2 µm; Grid275x200 =200 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid275x200
=200 µm; GB; Step=2 µm; Grid275x200 =200 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid275x200
=200 µm; GB; Step=2 µm; Grid275x200 =200 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid275x200
=200 µm; GB; Step=2 µm; Grid275x200 =200 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid275x200
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Los límites de subgrano, difíciles de observar por microscopía óptica, se diferencian muy 
claramente de los límites de grano en los mapas de EBSD, confirmándose que los 
subgranos progresan en el interior de los granos primitivos. En consecuencia, los granos 
originales se subdividen por la formación de estos límites de bajo ángulo. 
Los mapas de límites, donde el fenómeno de ablandamiento que domina es la DRV, 
exhiben granos comprimidos rodeados de límites de ángulo alto que presentan una gran 
cantidad de sublímites, LAGB’s y MAGB’s, en su interior. 
Los tratamientos termomecánicos realizados a las temperaturas de trabajo en tibio muestran 
mayoritariamente límites de ángulo bajo y medio. Estos van siendo sustituidos por HAGB’s 
cuando los ensayos se llevan a cabo a las temperaturas del trabajo en caliente. 
En las condiciones donde coexisten granos con subestructura y granos libres de ellas se 
observa que los finos granos de ferrita equiáxica se encuentran libres de subestructuras. Por 
el contrario, en aquellas condiciones donde los granos ferríticos aparecen más bastos, 
todavía persisten, en muchos de ellos, límites de ángulo medio. 
Los mapas de límites de los ensayos realizados a 800ºC y 850ºC a la velocidad de 10s-1, 
donde el mecanismo de recuperación que opera parece ser la DRX, muestran límites de 
grano de alto ángulo y una fracción relativamente insignificante de los mismos presentan 
limites de grano de ángulo medio. 
Lo más destacable de los mapas de las figuras inversas de polos es la diferente orientación 
cristalográfica que presentan las muestras tratadas termomecánicamente a 850ºC, con 
independencia de la velocidad de deformación aplicada, respecto al resto de temperaturas 
de ensayo. A la más alta temperatura de ensayo, la dirección cristalográfica preferencial 
está en [101] y, en general, para el resto de temperaturas se sitúa entre [001] y [111]. 
Contrasta la microestructura obtenida a 650ºC y 0.01s-1 donde los granos se encuentran 
orientados preferencialmente en la dirección cristalográfica [101] a diferencia del resto de 
ensayos realizados a la misma temperatura. Este mismo comportamiento se observa en el 
tratamiento termomecánico realizado a 700ºC y 0.001s-1, con la salvedad que los granos se 
orientan en las tres direcciones del triángulo fundamental. 
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Como referencia para la comparación de los diferentes tratamientos termomecánicos, se 
obtuvieron los mapas de límites y de orientación, presentados en la figura 8.65, para la 
muestra homogenizada a 850ºC. 
Fig. 8.65. Mapas EBSD obtenidos para la muestra no deformada. 
La microestructura de partida, previa a la deformación, consta de granos ferríticos 
aproximadamente equiáxicos, pero muy heterogéneos en tamaño. 
 
8.7. Determinación de parámetros microestructurales 
Un análisis más completo de la caracterización de las microestructuras se obtiene al 
cuantificar sus parámetros microestructurales, tales como tamaños de grano y subgrano, 
distribución de ángulos de desorientación, fracciones recristalizadas, etc. 
Como ya se ha comentado, para minimizar la influencia del ruido de orientación el límite de 
bajo ángulo se estableció en 2º; en consecuencia, todas las desorientaciones inferiores a 
este ángulo no fueron consideradas. De la misma manera, en la determinación de los 
tamaños de grano y subgrano, estos deben al menos comprender el doble del tamaño del 
paso de barrido lo cual conduce a un tamaño de grano/subgrano mínimo de 4m. 
Por lo general, a medida que aumenta el valor del parámetro de Zener-Hollomon, el número 
de granos/subgranos de los que se dispone para la cuantificación de sus tamaños se 
incrementa. Para todas las condiciones evaluadas, el número de granos estudiado excedió 
los 150 y el número de subgranos fue muy superior a 1000; excepto en los tratamientos 
=200 µm; GB; Step=2 µm; Grid275x200 =200 µm; BC+GB+IPF; Step=2 µm; Grid275x200
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realizados a 850ºC y a las velocidades de 10s-1, 1s-1 y 0.001s-1 donde el conteo de granos 
se situó por debajo de los 120. 
 
8.7.1. Distribución de desorientación 
El procesamiento de los datos de EBSD permite obtener la distribución de la 
desorientación de los límites de grano y clasificarlos en función de su desorientación como 
HAGB’s si la desorientación es superior a 15º, LAGB’s, si es inferior a 5º y MAGB’s, si la 
diferencia de orientación con respecto a los granos vecinos se sitúa entre 5º y 15º. 
La figura 8.66 izquierda presenta el histograma de la distribución de la desorientación de los 
límites de la muestra homogenizada a 850ºC. La agrupación de estos permite extraer las 
diferentes fracciones asociadas a los límites de alto, bajo y medio ángulo, como se muestra 
en la figura 8.66 derecha. 
  
Fig. 8.66. Distribución de la desorientación y fracción de límtes de la muestra no deformada. 
La distribución de la desorientación de las fronteras de grano ferríticos en el material no 
tratado termomecánicamente muestra que mayoritariamente están localizados entre 45º y 
55º. Esta distribución se aproxima a la distribución teórica de McKenzie, la cual se asocia a 
una muestra donde los granos se orientan al azar y las fronteras más frecuentes son 
aquéllas con desorientación comprendida entre 45º y 50º [5]. 
La microestructura de la muestra homogeneizada está constituida por una red de límites de 
grano de ángulo alto y una pequeña fracción de fronteras con ángulo medio y bajo, la 
contribución de estos LAGB’s y MAGB’s al total de la distribución es inferior al 5%.  
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Destacar que las medidas de desorientación se pueden realizar entre puntos vecinos o entre 
puntos escogidos al azar. Aquí se ha optado por la primera, ya que tiene en cuenta todas las 
fracciones de límites inferiores a 15º y esto es una característica significativa de las 
microestructuras obtenidas en estos tratamientos termomecánicos. 
Las figuras 8.67 y 8.68 muestran la distribución de ángulos de desorientación de las 
muestras deformadas y su fracción de límites de alto, bajo y medio ángulo, agrupados por 
temperatura de ensayo. 
600ºC 
  
650ºC 
  
700ºC 
  
Fig. 8.67. Distribución de desorientaciones de las fronteras y las correspondientes fracciones de 
límites para los tratamiento realizados a las temperaturas de trabajo en tibio. 
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750ºC 
  
800ºC 
  
850ºC 
  
Fig. 8.68. Histograma de desorientación y porcentaje de límites para los ensayos realizados a las 
temperaturas del trabajo en caliente. 
Con independencia de la temperatura y de la velocidad de deformación, en todos los 
histogramas se observa que las desorientaciones más frecuentes de los límites de grano 
son inferiores a 15º, poniéndose de manifiesto la notable cantidad de subgranos presentes 
en las microestructuras. 
No obstante, para los tratamientos termomecánicos realizados a 800ºC y 850ºC a la 
velocidad de deformación de 10s-1 y en el ensayo de deformación efectuado a 850ºC y 1s-1 
se observa que existen fronteras con todas las desorientaciones posibles, siendo las más 
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frecuentes aquéllas con un ángulo de desorientación superior a 15º, como se muestra en la 
figura 8.69. 
 
Fig. 8.69. Histograma de ángulos de desorientación. 
La representación de la fracción de límites de grano clarifica cómo se encuentran 
distribuidos en las microestructuras. Para los ensayos realizados a las más bajas 
temperaturas, 600ºC y 650ºC, se observa una gran cantidad de límites de grano de ángulo 
bajo, indicando una alta densidad de estructuras de celdas y subgranos. En la condición de 
600ºC, la fracción de LAGB’s se reduce ligeramente al incrementarse la velocidad de 
ensayo. El efecto contrario se produce para los MAGB’s y HAGB’s.  
Destaca el ensayo realizado a 650ºC y 0.01 s-1, donde la cantidad de LAGB’s es superior al 
resto de velocidades de deformación y, en consecuencia, el número de fronteras de medio y 
alto grano se reduce notablemente. En cuanto al resto de velocidades, las fracciones de 
MAGB’s son similares a las de HAGB’s. 
En las microestructuras de los tratamientos termomecánicos realizados a 700ºC dominan las 
fracciones de LAGB’s y MAGB’s; excepto a la velocidad de deformación de 10s-1, donde la 
cantidad de fronteras de bajo ángulo duplica al resto, situándose en el 55%. 
Para los ensayos realizados a 750ºC dominan los límites de bajo y medio ángulo, 
destacando la microestuctura obtenida a la más alta velocidad de deformación, 10s-1, donde 
la fracción de LAGB’s coincide con la de HAGB’s indicando la coexistencia de 
microestructura restaurada y recristalizada.  
En las microestructuras de los tratamientos termomecánicos realizados a 800ºC dominan las 
fracciones de LAGB’s y MAGB’s; excepto a la más alta velocidad de deformación, 10s-1, 
donde las fracciones de límites de bajo y medio ángulo se reducen drásticamente y, en 
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consecuencia, la cantidad de HAGB’s supera el 90%, coincidiendo con las observaciones 
microestructurales. Reseñar que para el resto de velocidades de deformación, el número de 
LAGB’s es parecido al de HAGB’s, lo que indica una menor estructura restaurada que para 
las temperaturas de ensayo del dominio ferromagnetico. 
Para los tratamientos efectuados a 850ºC destacan los ensayos realizados a las velocidades 
de deformación de 10s-1 y 1s-1 donde las fracciones de límites de alto ángulo son superiores 
al 90% y al 80%, respectivamente, hecho que indica la casi total ausencia de subgranos en 
la microestructura. 
 
8.7.2. Tamaños de grano y subgrano 
La necesidad de minimizar la influencia del ruido de orientación en los resultados 
conduce a un tamaño de grano/subgrano mínimo de 4m, con la consecuente pérdida de 
granos en la determinación. Además el tamaño del paso es considerablemente grande lo 
que conlleva una sobrestimación en la medida del tamaño de subgrano, que no parece 
afectar en la evaluación del tamaño de grano [5]. 
Los tamaños medios de grano y subgrano se estimaron como el diámetro de un círculo de 
área equivalente al área del grano. Esta aproximación da resultados satisfactorios en 
(sub)granos equiáxicos porque se consideran casi esféricos. Sin embargo, en (sub)granos 
alargados, los cuales se ajustan mejor a la forma de una elipse deberían medirse los 
tamaños correspondientes a las dimensiones axial y transversal. No obstante, para 
simplificar el cálculo, los granos/subgranos se consideran representados como esferas y, 
por tanto, se determina su tamaño como el diámetro equivalente que se define como el 
doble de la raíz cuadrada del área del grano entre el número . 
Un criterio morfológico que puede ayudar a discernir el mecanismo de recuperación que 
tiene lugar es la cuantificación de la forma de los granos/subgranos como una razón de 
aspecto que es la relación de diámetros en la dirección axial y transversal ajustada a una 
elipse. Se considera un (sub)grano perfectamente equiáxico cuando la razón de aspecto 
toma el valor de 1. 
Las figuras 8.70 y 8.71 muestran los tamaños de grano y subgrano, junto con su relación de 
aspecto, obtenidos en los diferentes tratamientos termomecánicos agrupados por 
Estudio del comportamiento a fluencia de un acero calidad ARMCO evaluado en el estado ferrítico Pág. 109 
 
temperatura de ensayo. La línea discontinua de estos diagramas hace referencia al valor 
obtenido en la muestra no deformada cuyo tamaño de grano, estimado mediante la técnica 
EBSD, fue de 38.8m, prácticamente igual al determinado por el método de intercepción 
lineal en las micrografías ópticas, con una razón de aspecto de 0.53. 
Cabe destacar que el software de tratamiento de datos no reporta la razón de aspecto si el 
número de granos estudiado es inferior a 120, hecho que sucede en los mapas de 
orientación obtenidos a 850ºC y a las velocidades de 10s-1, 1s-1 y 0.001s-1. 
600ºC 
  
650ºC 
 
700ºC 
 
Fig. 8.70. Distribución de tamaños de grano y subgrano junto con la relación de aspecto. 
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750ºC 
  
800ºC 
  
850ºC 
  
Fig. 8.71. Diagramas de tamaños de grano y subgrano y la razón de aspecto que presentan las 
microestructuras obtenidas en la deformación en caliente. 
 
Con independencia de la velocidad de deformación, los tamaños de subgrano obtenidos en 
los tratamientos termomecánicos realizados a las más bajas temperaturas de 600ºC y 650ºC 
permanecen constantes y aproximadamente igual a 6m, presentando una relación de 
aspecto que varía entre 1.8 y 2.1, corroborando la microestructura de granos alargados 
observada.  
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Los tamaños de grano estimados en estas condiciones junto con sus razones de aspecto 
son muy heterogéneos dado la fracción relativamente pequeña que presentan en el conjunto 
de la determinación. 
Este mismo comportamiento se observa en los tratamientos realizados a 700ºC, a 
excepción del ensayo realizado a la velocidad verdadera de 0.001s-1 donde los tamaños de 
grano y subgrano son superiores al resto de condiciones. De hecho, el tamaño de subgrano 
es del mismo orden que el tamaño de grano obtenido en el resto de velocidades de 
deformación, lo que parece indicar que todavía se están desarrollando subestructuras en el 
interior de los granos.  
A esta misma temperatura de 700ºC, cabe destacar que la microestructura obtenida en el 
ensayo realizado a 10s-1, donde se desarrollaban granos de ferrita a lo largo de los límites 
de grano alargados, presenta un tamaño de grano ferrítico tres veces superior al tamaño de 
subgrano y una razón de aspecto inferior a la de subgrano e igual a 1.4, confirmándose la 
recristalización parcial como fenómeno de ablandamiento. 
A medida que aumenta la temperatura de ensayo y se entra en el dominio del trabajo en 
caliente, los tamaños de grano y subgrano, por lo general, se incrementan; tanto más, 
cuanto más elevada es la temperatura de deformación. 
La distribución de tamaños de (sub)grano en los ensayos realizados a 750ºC es muy 
heterogénea; consecuencia de los diferentes mecanismos de recuperación que tienen lugar 
en función de la velocidad de deformación. Así, se observa que en las microestructuras 
correspondientes a las velocidades de 0.1 y 1s-1, donde predomina la restauración frente a 
la recristalización, presentan los valores más bajos de tamaños de grano y subgrano, siendo 
el tamaño de grano tres veces superior al de subgrano; no obstante, la relación de aspecto 
es muy similar y se sitúa entorno a 1.8. 
Por el contrario, en la condición de 10s-1 donde predomina la recristalización, se obtiene un 
tamaño de grano y una relación de aspecto aproximadamente igual al de la muestra no 
deformada. 
Para el resto de velocidades de deformación realizadas a 750ºC, donde el fenómeno de 
ablandamiento que gobierna parece ser la DRV, los tamaños de grano/subgrano son del 
mismo orden que para la muestra ensayada a 10s-1, esto es un indicio de que la 
subestructura todavía se está desarrollando dentro de los granos originales. 
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Un comportamiento muy similar al anterior presentan las microestructuras de los 
tratamientos realizados a 800ºC. Destacándose que la relación de aspecto del grano es muy 
inferior a la del subgrano para todas las velocidades de deformación. 
El tamaño de grano y subgrano de la microestructura obtenida a 800ºC y 10s-1 es 
prácticamente igual, lo que indica una recristalización de la muestra que no produce ningún 
afino de grano puesto que el tamaño de grano obtenido es prácticamente igual al de la 
muestra no deformada. Este fenómeno también se observa en los ensayos realizados a 
850ºC a las velocidades de 10s-1 y 1s-1, con la salvedad que el grano ha crecido 
considerablemente respecto a la muestra homogeneizada. 
Los ensayos realizados a la más baja velocidad de deformación, 0.001s-1, y a las más altas 
temperaturas, 800ºC y 850ºC, muestran tamaños de grano y subgrano muy elevados en 
comparación al resto de velocidades ensayadas. Ese hecho parece indicar que el desarrollo 
de subestructuras en el interior de los granos está progresando. 
Sumarizando, en las microestructuras obtenidas en los tratamientos termomecánicos 
realizados a las temperaturas del trabajo en tibio, los tamaños de subgrano permanecen 
constantes independientemente de la velocidad de deformación. No obstante, se produce un 
ligero incremento de estos al aumentar la temperatura y disminuir la velocidad de 
deformación, hecho que concuerda con lo reportado por Glover y Sellars para Fe- muy 
puro ensayado a torsión en el rango de temperaturas de la ferrita [3]. 
Los ensayos efectuados a las temperaturas del dominio paramagnético y a las más 
elevadas velocidades de deformación proporcionan microestructuras recristalizadas donde 
el tamaño de grano aumenta al incrementarse la temperatura de deformación. Estas 
observaciones coinciden con las investigaciones de Barnett [et al.] en acero comerciales de 
bajo carbono [67]. 
El crecimiento de grano obtenido en los tratamientos termomecánicos realizados a 850ºC y 
a las más altas velocidades de deformación de 10s-1 y 1s-1 parece tener su origen en el 
comportamiento paramagnético que presenta el material ya que la aleatoria orientación de 
los dominios magnéticos permite una mayor movilidad de los límites de grano favoreciendo 
la coalescencia de los mismos [68]. 
Para constatar el hecho de la sobrestimación del tamaño de subgrano con el paso de 2m, 
se determinaron estos con un tamaño de paso inferior, 1m, sólo en aquellas temperaturas 
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donde la restauración dinámica era claramente el mecanismo de ablandamiento que 
gobernaba con independencia de la velocidad de deformación. Los resultados hallados se 
muestran la figura 8.72; observándose, que bajo estas condiciones, duplicar el tamaño del 
paso de barrido implica doblar el tamaño de subgrano. 
 
Fig. 8.72. Diagrama de los tamaños de subgrano determinados con diferente tamaño de paso de 
barrido. 
 
8.7.3. Fracciones restauradas y recristalizadas 
El gradiente de desorientaciones que exhibe un grano en su interior está relacionado 
con la densidad de dislocaciones presentes en la microestructura. Basándonos en esta 
premisa es posible diferenciar y cuantificar las estructuras restauradas de las recristalizadas, 
ya que las primeras muestran mayor densidad de dislocaciones y, por tanto, mayor 
desorientación interna que las segundas. 
Para ello se utiliza una estadística interna de los granos denominada desorientación media 
de los granos (GAM), donde aquellas microestructuras cuyo GAM sea inferior a 1.5º se 
consideran recristalizadas y si es superior, restauradas. 
La muestra de partida, no deformada y homogenizada a 850ºC presentó una fracción de 
límites de ángulo alto superior al 95%, por lo tanto, era de esperar una microestructura 
100% recristalizada. No obstante, el tratamiento de datos utilizando el valor umbral de GAM 
de 1.5º reportó un 79.5% de recristalización y un 20.5%, de subestructura, lo que implica 
una desviación de ± 20%.Las investigaciones de Mirzadeh et.al. sobre aceros inoxidables 
austeniticos utilizando un valor umbral de GAM de 1.55º también reportaron desviaciones 
del orden del 10% [40].  
1E-3 0,01 0,1 1 10
0
2
4
6
8
10
 Paso de 2m
 Paso de 1m
 
 
d 
(m
)
Velocidad de deformación (s-1)
600ºC
1E-3 0,01 0,1 1 10
0
2
4
6
8
10 650ºC
 Paso de 2m
 Paso de 1m
 
 
d 
(m
)
Velocidad de deformación (s-1)
Pág. 114  Memoria 
 
Cabe destacar que un aumento del valor umbral a 2.5º, como consideran otros autores [36], 
tan sólo incrementaba la fracción recristalizada de la muestra inicial no deformada en 
apenas un 2%, pasando del 79.5% a un 81.2%. No observándose un aumento significativo 
de la fracción recristalizada que fuera concluyente con la observación microestructural, no 
se consideró necesario realizar el análisis bajo otro criterio de desorientación media de los 
granos diferente a 1.5º. 
La figura 8.73 muestra en escala de grises los granos considerados como recristalizados 
tomando el valor de GAM de 1.5º. Nótese que el sistema considera granos con 
subestructura aquellos que presentan límites de ángulo medio y bajo. 
 
Fig. 8.73. Muestra no deformada, resaltándose en gris la microestructura recristalizada. 
Para corroborar la idoneidad del valor umbral seleccionado se realizaron perfiles de 
desorientación en la muestra no deformada tanto para granos recristalizados como para los 
que el sistema considera como no recristalizados. Estos estudios intragranulares se 
realizaron sobre áreas de 200x400m2 donde el tamaño del paso de barrido fue de 1m.  
La figura 8.74 muestra los perfiles de desorientación, relativos al origen, trazados sobre dos 
granos concretos de la microestructura; uno recristalizado que aparece en escala de grises y 
otro, mostrado en una tonalidad azulada, que el software de análisis del EBSD considera 
como no recristalizado. La línea recta en el interior de los granos estudiados indica la 
distancia barrida para la realización del perfil de desorientación. 
=200 µm; Misorientation for RX fraction; Step=2 µm; Grid275x200
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Figura 8.74. Perfiles de desorientación hallados entre un grano recristalizado, mostrado en color gris 
y otro no recristalizado, presentado en una tonalidad azulada. 
 
El grano recristalizado, mostrado en color gris, presenta un patrón de perfil aleatorio con una 
baja desorientación interna. Por otra parte, el grano no recristalizado, que aparece en un 
color azulado, exhibe un perfil acumulativo de desorientación superior al del grano 
recristalizado, por lo tanto, es de esperar que en las muestras donde hay presentes gran 
cantidad de subestructuras estas diferencias en los perfiles de desorientación sean más 
significativas. Así pues, el valor umbral de GAM escogido parece reflejar las características 
microestructurales, a pesar de subestimar la cantidad de fracción recristalizada.  
Las figuras 8.75 y 8.76 muestran las fracciones recristalizadas y/o restauradas junto con la 
proporción de límites presentes. Ambos diagramas están íntimamente relacionados ya que 
las microestructuras que exhiben recristalización también han de presentar una mayor 
cantidad de fronteras de ángulo alto.  
Para simplificar las representaciones de las fracciones de límites de grano se han 
considerado por una parte, las de alto ángulo y por otra, el sumatorio de las fronteras de 
medio y bajo ángulo, agrupándolas como LAGB’s. 
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600ºC 
  
650ºC 
 
700ºC 
 
Figura 8.75. Fracciones con subestructura y/o recristalizadas junto con la distribución de fronteras de 
grano para los tratamientos realizados a las temperaturas de trabajo en tibio. 
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750ºC 
800ºC 
 
850ºC 
 
Figura 8.76. Diagramas de fracciones recristalizadas y/o restauradas y las fracciones de límites 
asociadas para las microestructuras obtenidas en la deformación en caliente 
El valor de las fracciones con subestructuras hallado en los tratamientos termomecánicos 
realizados a las temperaturas del trabajo en tibio supera, por lo general, el 95%, 
corroborándose así el mecanismo de DRV como único fenómeno de ablandamiento 
gobernante. Destacar que a 600ºC, una disminución de la velocidad de deformación 
conlleva un ligero aumento de la fracción de límites de ángulo alto. 
El tratamiento de datos obtenido en el ensayo realizado a 700ºC y 0.01s-1 mostró la 
presencia de una elevada fracción de granos recristalizados. Este hecho probablemente sea 
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debido al grano de gran tamaño e irregular morfología, mostrado como en un segundo plano 
en la figura 8.77, que se encuentra rodeado de HAGB’s y que el software de tratamiento de 
datos no considera como restaurado, a pesar de la gran cantidad de subestructuras que se 
están desarrollando.  
 
Figura 8.77. Mapa EBSD de la fracción restaurada mostrada en tonos azules y verdes indicando la 
alta desorientación que presenta.  
No obstante, si en la condición anterior el software de tratamiento de datos parece 
sobreestimar la fracción recristalizada, en el ensayo realizado a 700ºC y 10s-1 parece 
subestimarla, como puede observarse en la figura 8.78, ya que muchos de los granos que 
en los mapas de límites aparecían libres de subestructura, el software no los considera 
como recristalizados.  
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Figura 8.78. Mapa EBSD de la fracción recristalizada obtenida a 700ºC y 10s-1, donde los granos 
recristalizados se muestran en escala de grises y cuyo ángulo de desorientación es inferior a 1.5º.  
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Por lo general, a medida que aumenta la velocidad y la temperatura de deformación para los 
ensayos realizados en las condiciones del trabajo en caliente, se incrementa 
significativamente la fracción recristalizada y, en consecuencia, la cantidad de límites de 
medio y bajo ángulo disminuye notablemente. 
Las fracciones recristalizadas halladas en los tratamientos termomecánicos realizados a las 
más altas temperaturas de ensayo, 800ºC y 850ºC, presentan una tendencia sigmoidea con 
la velocidad de deformación. Los valores más elevados se alcanzan a la velocidad de 10s-1 
y se encuentran muy próximos a los obtenidos en la muestra no deformada, confirmándose 
que el mecanismo de recuperación que opera es la DRX, que se podría denominar como 
DRX asistida por coalescencia. 
Se corrobora la recristalización parcial como fenómeno de ablandamiento para los ensayos 
de compresión realizados a 750ºC y 10s-1, 800ºC y 1s-1 y 850ºC y 1s-1, dado el elevado valor 
obtenido en la determinación de las fracciones recristalizadas presentan valores 
notablemente significativos. 
Por lo general, para los ensayos de compresión realizados a 750ºC y 10s-1, 800ºC y 1s-1 y 
850ºC y 1s-1, se encuentran fracciones recristalizadas y restauradas del orden del 50% 
corroborándose la recristalización parcial como fenómeno de ablandamiento. 
En las microestructuras parcial o totalmente DRX se observa una recristalización no 
convencional de la ferrita que no se puede asociar ni a la cDRX ni a la grDRV. Para el 
estudio de este fenómeno, se ha examinado el mapa EBSD de la microestructura obtenido 
en el ensayo realizado a 750ºC y 1s-1. Para analizar en detalle lo que sucede se ha barrido 
un área de 200x400m con un tamaño del paso de barrido de 1m. 
La figura 8.79 derecha presenta el mapa de límites de grano obtenido donde coexisten 
granos con subestructura y granos libres de ellas. La fracción recristalizada correspondiente 
es de tan sólo de un 3.5% y el software apenas reporta unos pocos granos completamente 
recristalizados mostrados en color gris en la figura 8.79 izquierda.  
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Fig.8.79. Mapa de límites de (sub)grano y su correspondiente mapa de  fracción recristalizada. 
El análisis se localiza en la región central superior donde aparecen tres granos contiguos y 
sin subestructura en su interior, aunque sólo el grano central es considerado como un 
auténtico grano recristalizado. La figura 8.80 muestra en detalle las tres zonas analizadas 
denominadas: zona central, superior e inferior.  
 
Fig.8.80. Mapa de límites de grano con las regiones analizadas. 
=20 µm; GB; Step=1 µm; Grid200x400 =20 µm; Misorientation for RX fraction
=20 µm; GB; Step=1 µm; Grid200x400
Zona superior
Zona central
Zona inferior
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El software del EBSD permite analizar los granos de manera individual y lo que a priori, 
parecían tres granos contiguos libres de subestructura, se demuestra que no. La zona 
central sí presenta un grano completamente rodeado por límites de alto ángulo y cuya 
desorientación interna es muy baja, como puede observarse en la figura 8.81. Este 
resultado era de esperar, tratándose de un grano recristalizado. 
El elevado valor del ángulo de desorientación interna que exhibe la zona superior constata el 
alto porcentaje de subestructura presente, tal y como se puede observar en la figura 8.82. 
 
Fig.8.82. Mapa de desorientación interna del grano situado en la zona superior. 
 
Fig.8.81. Mapa de desorientación interna del grano situado en la zona central. 
Pág. 122  Memoria 
 
Los histogramas de la figura 8.83 muestran que las desorientaciones más frecuentes de los 
límites de grano son inferiores a 5º poniéndose de manifiesto la notable cantidad de 
subgranos presentes. 
 
 
Fig.8.83. Histograma de desorientación y porcentaje de límites en el (sub)grano de la zona 
superior. 
El estudio de la zona inferior arroja los mismos resultados que los de la zona superior, 
aunque presenta una desorientación interna menor, como se muestra en la figura 8.84. 
 
Fig.8.84. Mapa de desorientación interna del grano situado en la zona superior. 
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La fracción de juntas de grano que aparece con más frecuencia son límites de bajo y medio 
ángulo, como se observa en los histogramas de la figura 8.85. 
 
  
Fig.8.85. Histograma de desorientación y porcentaje de límites en el (sub)grano de la zona 
inferior. 
 
Sumarizando, la presencia de un gran grano recristalizado (tamaño de grano de 46m) 
situado entre dos granos alargados, que presentan gran cantidad de restauración dinámica, 
y además, se encuentra unido a ellos mediante límites de bajo o medio ángulo parece 
indicar un tipo de recristalización poco o nada convencional producida por coalescencia o 
por un crecimiento preferencial de ciertos subgranos. Este tipo de fenómeno observado se 
ha designado como recristalización dinámica asistida por coalescencia.  
La figura 8.86 muestra en detalle los granos de las zonas analizadas, indicando con una 
flecha esas fronteras de grano con desorientación inferior a 15º y, por tanto, no totalmente 
completadas de las zonas superior e inferior estudiadas. Nótese que el grano recristalizado 
de la zona central sí se encuentra unido a ambas zonas superior e inferior por fronteras 
iguales superiores a 15º. 
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Fig.8.86. Mapa de límites de grano con las regiones analizadas. 
Estas mismas observaciones, aunque sin un tratamiento tan exhaustivo de los datos, se 
repiten en aquellos mapas EBSD donde coexisten granos con subrestuctura y granos libres 
de ellas, como puede observarse en el mapa de límites de grano de la figura 8.87 obtenido 
en el tratamiento termomecánico realizado a 700ºC y 10s-1. 
 
Fig.8.87. Mapa de límites de (sub)grano y su correspondiente mapa de fracción recristalizada. 
50 m
Estudio del comportamiento a fluencia de un acero calidad ARMCO evaluado en el estado ferrítico Pág. 125 
 
Cabe indicar que en las microestructuras totalmente recristalizadas no ha sido posible 
realizar este análisis; para ello habría sido necesario realizar ensayos a diferentes niveles de 
de deformación y evaluar el progreso del fenómeno de ablandamiento. Aún así, hay 
evidencias de que el grano totalmente recristalizado seguramente tenga su origen en granos 
con subestructura. 
 
8.8. Determinación de microdurezas Vickers 
Como complemento al estudio microestuctural se realizó una caracterización 
mecánica de las probetas tratadas. Dada las reducidas dimensiones que presentaban las 
muestras una vez ensayadas, la evaluación mecánica consistió en la determinación de 
microdurezas Vickers HV1. 
La figura 8.88 muestra la media de las indentaciones realizadas para cada condición de 
ensayo junto con la desviación estándar asociada a la medida. La línea discontinua indica 
el valor de microdureza correspondiente a la muestra no deformada y homogeneizada a 
850ºC. 
  
Figura 8.88. Durezas Vickers en función de la velocidad de deformación para cada temperatura. 
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Como era de esperar, todas las muestras tratadas termomecánicamente exhiben valores de 
dureza superiores al de la muestra no deformada, 81 ± 6 HV1 e inferiores al material en 
estado de recepción y subministrado en forma de barra, cuya valor de dureza fue de 175 ± 1 
HV1, consecuencia del proceso de conformado por deformación plástica. 
Los valores más elevados de dureza se obtienen para las ensayos realizados a las más 
bajas temperaturas y las más altas velocidades de deformación, coincidiendo con los 
valores más elevados del parámetro de Zener-Hollomon, tal y como se puede observar en la 
figura 8.89. 
 
Figura 8.89. Durezas Vickers en función del parámetro de Zener-Hollomon. 
 
No se observa una relación directa entre el valor de dureza hallado y el mecanismo de 
restauración que rige el proceso de deformación; ya que a igual orden de magnitud de Z, se 
obtuvo aproximadamente el mismo valor de dureza Vickers,. 
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Conclusiones 
En el presenta estudio, se ha realizado una caracterización mecánica-microestructural 
del hierro ARMCO en el estado ferrítico. Para ello, se han efectuado tratamientos 
termomecánicos tanto a las temperaturas del trabajo en tibio como en caliente, con el 
propósito de determinar sus constantes características mediante un análisis constitutivo 
aparente y de base física, teniendo en cuenta el diferente comportamiento magnético que 
presenta la ferrita en función de la temperatura.  
La determinación de dichas constantes y el estudio de las expresiones constitutivas se han 
realizado con los valores de la tensión pico; de esta manera, se pueden despreciar los 
efectos de la fricción y del calor de deformación considerándose, por tanto, innecesaria su 
corrección en las curvas de fluencia. 
A continuación, se ha validado el modelo desarrollado, asumiendo la restauración dinámica 
como único fenómeno de ablandamiento que opera y se han caracterizado las 
microestructuras obtenidas mediante microscopía óptica y difracción de electrones 
retrodispersados. Esta última técnica permite discriminar el carácter de junta de grano y 
establecer la desorientación interna de los mismos; parámetros imposibles de determinar 
bajo técnicas de microscopía convencional. 
Así pues, las actuaciones realizadas para caracterizar mecánica-microestructuralmente la 
ferrita, permiten extraer las siguientes conclusiones: 
Las constantes y energías de activación aparentes extraídas de las leyes potencial, 
exponencial y seno hiperbólico presentan valores semejantes a los reportados en la 
literatura.  
Respecto al análisis constitutivo de base física, los valores de las constantes de los términos 
de endurecimiento por deformación y de restauración se asemejan a los hallados por otros 
autores. No obstante, estas constantes y las del seno hiperbólico normalizado, A y , 
difieren notablemente su valor en función del comportamiento magnético.  
Este hecho incide directamente en el resultado de la validación del modelo desarrollado, 
encontrándose que el ajuste del modelo en el dominio paramagnético mejora 
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sustancialmente si se utilizan los valores de las constantes KU, mU, K, m, A, ; K y 
mparamagnéticas. 
Referente a la caracterización microestructural; se observa un alargamiento de los granos 
en la dirección de fluencia del material; por lo general, este efecto es más acusado en las 
condiciones del dominio ferromagnético. 
En el análisis por EBSD se constata un alto grado de subestructura asociado a la 
restauración dinámica. Sin embargo, bajo ciertas condiciones de deformación se observan 
estructuras total y/o parcialmente recristalizadas, asociadas principalmente a altas 
velocidades de deformación realizadas a las temperaturas del dominio paramagnético. 
Para un mejor entendimiento de los fenómenos microestructurales que están teniendo lugar 
sería necesario realizar el mismo procedimiento a distintos porcentajes de deformación para 
aquellas condiciones donde se observa recristalización total y parcial; de tal manera, que se 
pudiera establecer cómo progresa la recristalización y el fenómeno de coalescencia o 
crecimiento preferencial de determinados de granos.  
Asimismo, con la realización de ensayos a diferentes niveles de de deformación podría 
discriminarse cuál es el valor de tensión, relacionado con la densidad de dislocaciones, que 
permite iniciar ese proceso, ya que el grano completamente recristalizado seguramente 
tiene su origen en granos con subestructura. Para ello, un análisis estadístico de las 
orientaciones preferenciales de estos granos con su matriz, es decir, granos con 
subestructura y, en general, los granos vecinos; así como, la determinación de la energía de 
las distintas fronteras a distintos porcentajes de deformación y la relación de tamaños de 
grano y de aspecto que presenten. 
Ineludiblemente se ha de caracterizar más exhaustivamente la información extraída de los 
mapas obtenidos mediante la técnica de difracción de electrones retrodispersados, 
realizándose un análisis textural y más estadístico con el propósito de constatar la existencia 
de determinadas orientaciones preferenciales de crecimiento de grano. 
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Análisis del impacto medioambiental 
Siempre que hay una actividad humana se producen impactos, pero muchos de ellos, 
frecuentemente la mayor parte, son despreciables. En este sentido, el desarrollo y ejecución 
del presente estudio produce una repercusión difícilmente apreciable sobre el medio 
ambiente y, en esencia, se deriva del consumo energético asociado a los equipos utilizados, 
de la generación de residuos y del consumo de agua. 
Tanto el gasto energético como la generación de residuos y el consumo de agua conllevan 
un impacto ambiental a causa de las emisiones de gases de efecto invernadero. Estas 
emisiones se evalúan como dióxido de carbono equivalente (CO2 eq) que incluyen los seis 
gases de efecto invernadero que según recoge el protocolo de Kioto son: dióxido de 
carbono, metano, monóxido de dinitrógeno, hidrofluorocarbonados, perfluorocarbonados y 
hexafluoruro de azufre. 
El análisis del consumo energético se ha realizado en términos del mix eléctrico que se 
define como las emisiones de CO2 asociadas a la generación de electricidad y cuyas 
unidades son gramos de dióxido de carbono por kilovatio hora. El valor del mix eléctrico para 
el año 2014 se estimó en 267 g CO2/kWh [69]. La siguiente tabla recoge la emisión de 
dióxido de carbono derivada del consumo energético asociada al proyecto. 
 
Emisiones de CO2 derivadas del consumo energético. 
 
Equipo Tiempo (h) Potencia promedio (W) Consumo  (kWh) Emisión CO2 (kg)
Electroerosión 10 17300 173 46,19
Espectrómetro 0,5 2500 1,25 0,33
Horno tubular 4,5 8000 36 9,61
Dilatómetro 20 3000 60 16,02
Cortadora de precisión 5 600 3 0,80
Encastadora 7 1200 8,40 2,24
Pulidora 60 480 28,80 7,69
Microscopio óptico 10 195 1,95 0,52
Microscopio electrónico de barrido 140 600 84,00 22,43
Microdurómetro 5 250 1,25 0,33
Ordenador portátil 550 90 49,50 13,22
Impresora 1 60 0,06 0,02
TOTAL 119,41
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Se considera que el factor de emisión de gases de efecto invernadero derivado tanto 
de la gestión de residuos como del ciclo del agua en redes urbanas no genera emisiones de 
gases fluorados; por tanto, el dióxido de carbono equivalente sólo contempla las emisiones 
de dióxido de carbono, metano y monóxido de dinitrógeno. El factor de emisión de gases de 
efecto invernadero derivado del consumo de agua se estimó en 395 g CO2 eq/m3 de agua 
[69]. La siguiente tabla recoge la emisión de dióxido de carbono derivado del consumo de 
agua asociada al proyecto. 
Emisiones de CO2 derivadas del consumo de agua. 
 
 
La generación de residuos sólidos urbanos durante el desarrollo del proyecto sólo 
contempla el material fungible utilizado en la preparación metalográfica y el derivado de la 
oficina técnica, puesto que es de esperar que las muestras una vez ensayadas sean 
devueltas al cliente. El factor de emisión, teniendo en cuenta una recogida selectiva de 
los residuos, se estimó en 120.09 g CO
2 
eq/kg residuo plástico y 56,41 g CO
2 
eq/kg papel 
[69]. La siguiente tabla recoge la emisión de dióxido de carbono derivado de la 
generación de residuos asociada al proyecto. 
Emisiones de CO2 derivadas de la generación de residuos. 
 
 
El impacto medioambiental asociado al estudio genera 120,55 kg de dióxido de carbono 
emitidos a la atmósfera. 
 
 
Equipo Consumo (L) Emisión CO2 (g)
Electroerosión 10 3,95
Pulidora 10 3,95
Dilatómetro 2400 948,00
TOTAL 955,90
Residuo Consumo (kg) Emisión CO2 (g)
Plástico 0,5 60,05
Papel 1 120,09
TOTAL 180,14
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Presupuesto 
El análisis del impacto económico considera el interés de una empresa en llevar a 
cabo este estudio en un centro tecnológico. Para ello se han tomado como referencia las 
bases tarifarias de la Fundació CTM Centre Tecnològic y se considera que el material lo 
suministra el cliente. 
El coste económico asociado a la realización del presente proyecto se ha desglosado en 
función de costes directos e indirectos. Los costes directos incluyen el gasto derivado de la 
metodología experimental, que engloban la mecanización del material, los tratamientos 
termomecánicos y la preparación metalográfica; así como, los equipos necesarios para 
caracterizar los resultados del estudio. Se ha considerado que los costes indirectos son 
aquellos generados por la búsqueda bibliográfica, la gestión y análisis de resultados que 
contempla tanto las discusiones como la redacción del informe final. 
Las siguientes tablas presentan la evaluación económica de los diferentes conceptos 
desglosados en función de las tres fases del estudio. La primera fase contempla un estudio 
del material de partida para definir las condiciones de los tratamientos termomecánicos y su 
realización. La siguiente fase considera la caracterización de las muestras deformadas y, 
por último, el tratamiento de datos y la interpretación de resultados; así como la redacción 
del informe.  
 
Fase 1. Definición y realización de los tratamientos termomecánicos. 
 
 
Concepto Cantidad Tiempo (h) Precio unitario (€) Importe (€)
Analisis químico de aceros no aleados 1 78,3 78,3
Mecanización por electroerosión 50 10 39,7/hora 397
Tratamiento térmico en horno tubular 9 21,8 196,2
Preparación de muestras 11 45/encastado 90
Análisis microestructural mediante microscopía óptica 11 2 55/hora 110
Análisis dilatométrico 1 192 192
Ensayos de compresión en caliente 30 180 5400
Total primera fase 6463,5
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Fase 2. Caracterización de las muestras deformadas. 
 
Fase 3. Oficina técnica. 
 
Reseñar que los honorarios del técnico encargado de la realización de los ensayos, ya sean 
mecánicos, metalográficos o de microscopía, se encuentran repercutidos en el precio final 
del ensayo. Se asume que todo el trabajo derivado de la oficina técnica se ha llevado a cabo 
por un investigador junior cuyas tasas son de 45€/hora. 
Impacto económico. 
 
La realización del presente estudio comporta un gasto de 59.749,50 €. De ellos, los costes 
directos suponen más del 50% del importe total, consecuencia del consumo de material 
fungible y de las tarifas de uso de los equipos. Respecto a los costes indirectos, cabe 
destacar la elevada dedicación en el tratamiento de datos puesto que el software del EBSD 
implica mucho tiempo de procesamiento de los mapas obtenidos hasta alcanzar resultados 
satisfactorios. 
 
Concepto Cantidad Tiempo (h) Precio unitario (€) Importe (€)
Preparación metalográfica 30 45/encastado 270
Caracterización microestructural mediante microscpio óptico 30 10 55/hora 550
Caracterización microestructrual mediante EBSD-FEGSEM 91 140 175/hora 24500
Determinación de microdurezas 32 100,5 3216
Total segunda fase 28536
Concepto Tiempo (h) Precio  (€/h) Importe (€)
Analisis preliminar del proyecto y estudio bibliográfico 40 45 1800
Tratamiento de datos 220 45 9900
Interpretación y discusión de resultados 40 45 1800
Redacción del proyecto 250 45 11250
Total tercera fase 24750
Concepto Importe (€)
Costes directos (fase I y fase II) 34999,5
Costes indirectos (fase III) 24750
IMPORTE TOTAL 59749,5
Estudio del comportamiento a fluencia de un acero calidad ARMCO evaluado en el estado ferrítico Pág. 133 
 
Bibliografía 
La relación de artículos, ponencias en congresos, manuales y webs consultada para la 
realización del presente trabajo de investigación se expone a continuación: 
[1] McQUEEN, H.J. Development of dynamic recrystallization theory. Materials Science 
and Engineering A. Vol. 387-389, 2004, p. 203-208.  
[2] DOHERTY R.D. [et al.]. Current issus in recrystallization: a review. Materials Science 
and Engineering A. Vol. 238, 1997, p. 219-274.  
[3] GLOVER, G., SELLARS, C.M. Recovery and recrystallization durig high temperature 
deformation of -iron. Metallurgical Transactions. Vol. 4, 1973, p. 765-775. 
[4] KIM, K.N. [et al.]. Dynamic recrystallization during hot compression of -Fe. Journal of 
Materials Science. Vol. 37, 2002, p. 4451-4455. 
[5] HUMPHREYS, F.J. Review: Grain and subgrain characterisation by electron 
backscatter diffaction. Journal of Materials Science. Vol. 36, 2001, p. 3833-3854. 
[6] HUMPHREYS, G. J., HATHERLY, M. Recrystallization and related annealing 
phenomena. Oxford. Elservier, 2004. 
[7] McQUEEN, H.J. Mechanisms in creep and hot working to high strain: microestructural 
evidence, inconsistencies. Part I: substructure evolution; grain interactions. 
Metallurgical Science and Technology. Vol 28 (1), 2010, p. 12-21. 
[8] McQUEEN, H.J., KASSNER, M.E. Elevated temperature deformation: hot working 
amplifies creep. Materials Science and Engineering A. Vol. 410-411, 2005, p. 58-61. 
[9] SAKAI, T., JONAS, J.J. Dynamic recrystalization: mechanical and microstructural 
considerations. Acta Metallurgica. Vol 32 (2), 1984, p. 189-209. 
[10] LUGO, N. [et al.]. Deformación a alta temperatura bajo condiciones de tasa de 
deformación variable de un acero armco. Revista de la Facultad de Ingeniería de la 
Universidad Central de Venezuela. Vol. 18 (2), 2003, p. 47-61. 
Pág. 134  Memoria 
 
[11] EGHBALI, B. [et al.]. Dynamic softening of ferrite during large strain warm deformation 
of a plain-carbon steel. Materials Science and Engineering A. Vol. 462, 2007,               
p. 259-263. 
[12] KASSNER, M.E., BARRABES, S.R. New developments in geometric dynamic 
recrystallization. Materials Science and Engineering A. Vol. 410-411, 2005, p. 152-155. 
[13] McQUEEN, H.J., BLUM, W. Dynamic recovery: sufficient mechanism in the hot 
deformation of Al (<99,99%). Materials Science and Engineering A. Vol. 290, 2000,     
p. 95-107. 
[14] GOURDET, S., MONTHEILLET, F. An experimental study of recrystallization 
mechanism during hot deformation of aluminium. Materials Science and Engineering A. 
Vol. 283, 2000, p. 274-288. 
[15] GOURDET, S., MONTHEILLET, F. A model of continuous dynamic recrystallization. 
Acta Materialia. Vol. 51, 2003, p. 2685-2699. 
[16] McQUEEN, H.J. Deficiencies in continuous DRX hypothesis as a substitute for DRV 
theory. Materials Forum. Vol. 28, 2004, p. 351-355. 
[17] McQUEEN, H.J., KASSNER, M.E. Comments on ‘a model of continuous dynamic 
recrystallization’ proposed for aluminum. Scripta Materialia. Vol. 51, 2004, p. 461-465. 
[18] CERRI, E. [et al.]. Optical substructure and serration in hot deformed Al-5,8 at.% Mg 
alloy. Materials Science and Engineering A. Vol. 234-236, 1997, p. 373-377. 
[19] McQUEEN, H.J., POSCHMANN, I. Subgrain development in hot working of Al and       
Al-5Mg. Materials Science and Engineering A. Vol. 234-236, 1997, p. 830-833. 
[20] CABRERA, J.M. [et al.]. Modelling the flow behavior of a medium carbon microalloyed 
steel under hot working conditions. Metallurgical and Materials Transactions A.          
Vol 28A, 1997, p. 2233-2244. 
[21] McQUEEN, H.J., RYAN, N.D. Constitutive analysis in hot working. Materials Science 
and Engineering A. Vol. 322, 2002, p. 43-63. 
[22] FROST, H.J., ASHBY, M.F. Deformation mechanism maps. The plasticity and creep of 
metals and ceramics. Oxford, Pergamon Press, 1982. 
Estudio del comportamiento a fluencia de un acero calidad ARMCO evaluado en el estado ferrítico Pág. 135 
 
[23] GAROFALO, F. An empirical relation defining the stress dependence of minimun creep 
rates in metals. Transactions of AIME. Vol. 227, 1963, p. 351-356. 
[24] SELLARS, C.M., TEGART, W.J., McG. La relation entre la résistance et la structure 
dans la déformation a chaud. Mémories Scientifiques de la Revue de Metallurgie.     
Vol. LXIII (9), 1966, p. 731-746. 
[25] CABRERA, J.M., PRADO, J.M. Simulación de la fluencia en caliente de un acero 
microaleado con un contenido medio de carbono. I parte. Aproximación teórica. 
Revista de Metalurgia. Vol. 33(2), 1997, p. 80-88.  
[26] KOCKS, U.F. Laws for work-hardening and low-temperature creep. Journal of 
Engineering Materials and Technology.Transactions of the ASME. Vol. 98, 1976,   
p.76-85. 
[27] ESTRIN, Y., MECKING, H. A unified phenomenological description of work hardening 
and creep based on one-parameter models. Acta Metallurgica. Vol 32 (1), 1984,           
p. 57-70. 
[28] JONAS, J.J., [et al.]. The Avrami kinetics of dynamic recrystallization. Acta Materialia. 
Vol. 57, 2009, p. 2748-2756.  
[29] MONTHEILLET, F., LE COZE, J. Hot working of high purity Fe-C alloys in the -
range.15th Internatonal Conference on the Strength of Materials. Journal of Physics: 
Conference Series 240, 2010. 
[30] CABRERA, J.M., [et al.]. Flow behaviour of medium carbon microalloyed steel under 
hot working conditions. Materials Science and Technology. Vol. 12 (7), 1996,           
p.579-585. 
[31] BÄHR THEMOANALYSE GmbH. Manual for first use of a Bähr Dilatometer DIL805A/D. 
Hüllhorst, 2009.  
[32] LIU, Y.C., [et al.]. Calibration of the differential dilatometric measurement signal upon 
heating and cooling; thermal expansion of pure iron. Thermochimica Acta. Vol. 413, 
2004, p. 215-225.  
Pág. 136  Memoria 
 
[33] ORSETTI, P.L., SELLARS, C.M. Quantitative metallography of recrystallization. Acta 
Materialia. Vol. 45(1), 1997, p. 137-148. 
[34] JORGE-BADIOLA, D., [et al.]. Study by EBSD of the development of the substructure 
in a hot deformed 304 stainless steel. Materials Science and Engineering A. Vol. 394, 
2005, p. 445-454. 
[35] NARAYANA MURTY, S.V.S., [et al.]. Dynamic recrystallization of ferrite during warm 
deformation of ultrafine grained ultra-low carbon steel. Scripta Materialia. Vol. 53, 2005, 
p. 763-768. 
[36] CANGJI SHI, [et al.]. Microstructural evolution and dynamic softening mechanisms of 
Al-Zn-Mg-Cu alloy during hot compressive deformation. Materials. Vol. 7(1), 2014,       
p. 244-264. 
[37] HUMPHREYS, F.J., [et al.]. Electron backscatter diffaction of grain and subgrain 
structures – resolutions considerations. Journal of Microscopy. Vol. 195(3), 1999,        
p. 212-216. 
[38] JORGE-BADIOLA, D., [et al.]. Evaluation of intragranular misorientation parameters 
measured by EBSD in a hot worked astenitic stainless steeel. Journal of Microscopy. 
Vol. 228(3), 2007, p. 373-383. 
[39] MITSCHE, S., [et al.]. Recrystallization behaviour of the nickel-based alloy 80 A during 
hot forming. Journal of Microscopy. Vol. 227(3), 2007, p. 267-274. 
[40] MIRZADEH, H. [et al.]. EBSD study of a hot deformed austenitic stainless steeel. 
Materials Science and Engineering A. Vol. 538, 2012, p. 236-245. 
[41] RODRÍGUEZ-CALVILLO, P. [et al.]. Analysis of microstructure and strengthening in 
CuMg alloy deformed by equal channel angular pressing. Journal of Alloys and 
Compounds. Vol. 626, 2015, p. 340-348. 
[42] PANTLEON, W., [et al.]. Modelling adiabatic heating during high-speed deformation. 
Computational Materials Science. Vol. 7, 1996, p. 75-81. 
Estudio del comportamiento a fluencia de un acero calidad ARMCO evaluado en el estado ferrítico Pág. 137 
 
[43] LEE, W-S., LIU, C-H. The effects of temperature and strain rate on the dynamic flow 
behavior of different steels. Materials Science and Engineering A. Vol. 426, 2006,        
p. 101-113. 
[44] GOET, R.L., SEMIATIN, S.L. The adiabatic correction factor for deformation heating 
during the uniaxial compression test. Journal of Materials Engineering and 
Performance. Vol. 10 (6), 2001, p. 710-717. 
[45] CASTELLANOS, J., [et al.]. Analysis of adiabatic heating and its influence on the 
Garofalo equation parameters of a high nitrogen steel. Materials Science and 
Engineering A. Vol. 517, 2009, p. 191-193. 
[46] DeALMEDIA, J.A., BARBOSA, R. Hot deformation of austenitic stainless steel type 316 
up to strain rates of 100s-1. Iron and Steel Journal of Japan International. Vol. 45 (2), 
2005, p. 296-298. 
[47] LIU, Y. [et al.]. Deformation characteristics of as-received Haynes230 nickel base 
superalloy. Materials Science and Engineering A. Vol. 497, 2008, p. 283-289. 
[48] UVIRA, J.L., JONAS, J.J. Hot compression of armco iron and silicon steel. Transactions 
of the metallurgical society of AIME. Vol 242, 1968, p. 1619-1626.  
[49] MIRZADEH, H. [et al.]. Flow curve analysis of 17-4 PH stainless steel under hot 
compression test. Metallurgical and Materials Transactions A. Vol. 40A, 2009,              
p. 2950-2958. 
[50] LIN, Y.C., [et al.]. Constitutive description for hot compressed 2124-T851 aluminium 
alloy over a wide range of temperature and strain rate. Computational Materials Sciece. 
Vol. 50, 2010, p. 227-233. 
[51] LIANG, X-P. [et al.]. Constitutive relationship for high temperature deformation of 
powder metallurgy Ti-47Al-2Cr-2Nb-0,2W alloy. Vol, 37, 2012, p. 40-47. 
[52] POLIAK, E.I., JONAS, J.J. A one-parameter approach to determining the critical 
conditions for the initiation of dynamic recrystallization. Acta Materialia. Vol. 44 (1), 
1996, p. 127-136.  
Pág. 138  Memoria 
 
[53] POLIAK, E.I., JONAS, J.J. Initiation of dynamic recrystallization in constant strain rate 
hot deformation. Iron and Steel Journal of Japan International. Vol. 43 (5), 2003,          
p. 684-691. 
[54] STEWART, G.R. [et al.]. Kinetics and critical conditions for the initiation of dynamic 
recrystallization in 304 stainless steel. Iron and Steel Journal of Japan International. 
Vol. 44 (9), 2004, p. 1581-1589. 
[55] JAFARI,M., NAJAFIZADEH, A. Comparison between the methods of determining the 
critical stress for initiation of dynamic recristallization in 316 stainless steel. Journal of 
Materials Science and Technology. Vol 24 (6), 2008, p. 840-844. 
[56] JONAS, J.J., [et al.]. The critical strain for dynamic transformation in hot deformed 
austenite. Iron and Steel Journal of Japan International. Vol. 53 (1), 2013, p. 145-151. 
[57] NAJAFIZADEH, A., JONAS, J.J. Predicting the critical stress for initiation of dynamic 
recrystallization. Iron and Steel Journal of Japan International. Vol. 46 (11), 2006,        
p. 1679-1684. 
[58] KARASHIMA, S., [et al.]. The effect of ferromagnetism upon creep deformation of alpha 
iron and its solid-solution alloys. Transactions of the Metallurgical Society of AIME.   
Vol. 242, 1968, p. 1703-1708. 
[59] IMMARIGEON, J-P. A., JONAS, J.J. The deformation on armco iron and silicon steel in 
the vicinity of the Curie temperature. Acta Metallurgica. Vol. 22, 1974, p. 1235-1247. 
[60] MEDINA, S.F., HERNÁNDEZ, C.A., General expression of the Zener-Hollomon 
parameter as a function of the chemical composition of low alloy and microalloyed 
steels. Acta Materialia. Vol. 44(1), 1996, p. 137-148. 
[61] LONGFEI, L., [et al.]. Dynamic recrystallization of ferrite in a low-carbon steel. 
Metallurgical and Materials Transactions A. Vol. 37A, 2006, p. 609-619. 
[62] LUGO, N. [et al.]. Deformación a velocidad variable de hierro ARMCO. Revista de 
metalurgia. Vol. 40, 2004, p. 139-145. 
[63] TAFZI, K. [et al.]. Hot flow description of ARMCO iron. International Congress on 
Advanced Materials and Processes, Munich, Germany, 1999, p. 262-268. 
Estudio del comportamiento a fluencia de un acero calidad ARMCO evaluado en el estado ferrítico Pág. 139 
 
[64] CABRERA, J.M., PRADO, J.M. Effect of the chemical composition on the work 
hardening and dynamic recovery of some metallic alloys. International Congress on 
Advanced Materials and Processes, Munich, Germany, 1999, p. 250-255. 
[65] MURATA, Y., MORINAGA, M. Recrystallization behaviour of pure iron at Curie 
temperature. Scripta Materialia. Vol. 43, 2000, p. 509-513. 
[66] TAFZI, K. [et al.]. La recristalización dinámica durante la deformación en caliente de un 
acero calidad ARMCO. Revista de metalurgia. Vol. 37, 2001, p. 184-189. 
[67] BARNETT, M.L., [et al.]. Inferring dynamic recrystallization in ferrite using the kinetics of 
static recrystallization. Metallurgical and Materials Transactions A. Vol. 33A, 2002,        
p. 1893-1900. 
[68] AVADHANI, G.S. Dynamic materials modeling technique for optimization of warm 
workability of armco iron and binary iron alloys. Third International Conference on 
Mathematical Modeling and Computer Simulation of Materials Technologies. Ariel, 
Israel, 2004. 
[69] OFICINA CATALANA DEL CANVI CLIMÀTIC. Guia pràctica per al càlcul d’emissions 
de gasos amb efecte d’hivernacle (GEH). Versió de març de 2015. 
[http://canviclimatic.gencat.cat/web/.content/home/campanyes_i_comunicacio/publicaci
ons/publicacions_de_canvi_climatic/Guies_calcul_emissions_GEH/150301_Guia-
practica-calcul-emissions_sense-canvis_CA_v2.pdf, 24 de ocubre de 2015]. 
 
 
 
 
